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Referat:
In der vorliegenden Arbeit wird das Hauptaugenmerk auf die Untersuchung der Auswirkungen ei-
ner Modifikation der zugänglichen Prozessparameter auf die funktionalen Eigenschaften oxidischer
Dünnfilme während der gepulsten Laserabscheidung (PLD) gelegt.
Der erste Teil der Arbeit stellt die Herstellung von BaTiO3/SrTiO3-Mehrfach-Heterostrukturen auf
thermisch und chemisch vorbehandelten SrTiO3-Substraten mittels gepulster Laserabscheidung PLD
vor. Die zugängliche in-situ Wachstumskontrolle durch ein reflection high-energy electron diffraction
(RHEED)-System ermöglicht es die Wachstumsprozesse in Echtzeit zu überwachen. Angestrebt wird
ein stabiler zwei-dimensionaler Wachstumsmodus, der neben glatten Grenzflächen auch eine hohe
Dünnfilmqualität ermöglicht. Es wird erstmals die prinzipielle Anwendbarkeit von BaTiO3/SrTiO3-
Heterostrukturen als Bragg-Spiegel aufgezeigt. Für BaTiO3- sowie SrTiO3-Dünnfilme wurden die
PLD-Parameter Substrattemperatur, Sauerstoffpartialdruck, Energiedichte des Lasers sowie Fluss-
dichte der Teilchen variiert und die Auswirkungen auf die strukturellen, optischen und Oberfläche-
neigenschaften mittels Röntgendiffraktometrie (XRD), spektraler Ellipsometrie (SE) und Rasterkraft-
mikroskopie (AFM) beleuchtet.
Im zweiten Teil werden ZnO/MgxZn1−xO-Quantengrabenstrukturen hetero- und homoepitaktisch
auf thermisch vorbehandelten a-Saphir- respektive m- und a-orientierten ZnO-Einkristallen vorge-
stellt. Die Realisierung eines zwei-dimensionalen „layer-by-layer“ Wachstumsmodus wird für die
Quantengrabenstrukturen aufgezeigt. Die Quantengrabenbreite lässt sich aus beobachteten RHEED-
Oszillationen exakt bestimmen. Ein Vergleich zwischen, mittels Photolumineszenz gemessenen Quan-
tengrabenübergangsenergien als Funktion der Grabenbreite mit theoretisch ermittelten Werten wird
vorgestellt, wobei der Unterschied zwischen polaren und nicht-polaren Strukturen mit Blick auf eine
Anwendung aufgezeigt wird. Für c-orientierte ZnO-Dünnfilme wird das Wachstum im Detail unter-
sucht und ein alternativer Abscheideprozess im so genannten Intervall PLD-Verfahren vorgestellt.
Die Verifizierung der theoretischen Prognose einer ferromagnetischen Ordnung mit einer Curie-
Temperatur oberhalb Raumtemperatur (RT) für kubische Mangan stabilisierte Zirkondioxid (MnSZ)-
Dünnfilme stellt den dritten Teil der Arbeit dar. Die strukturellen Eigenschaften der Dünnfilme wird
mittels XRD, AFM sowie Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) untersucht. Die Bedingungen
einer erfolgreichen Stabilisierung der kubischen Kristallphase durch den Einbau von Mn wird auf-
gezeigt. Mittels Röntgenphotoelektronenspektroskopie (XPS) sowie Elektronenspinresonanz (EPR)
wird der Ladungszustand der, in der Zirkondioxidmatrix eingebauten, Mn-Ionen ermittelt. Die elek-
trischen Eigenschaften werden durch Strom-Spannungsmessungen (IU) sowie der Leitungstyp durch
Seebeck-Effekt Messungen charakterisiert. Zur Erhöhung der Leitfähigkeit werden die MnSZ Dünn-
filme in verschiedenen Atmosphären thermisch behandelt und Veränderungen durch IU-Messungen
aufgezeigt. Ergebnisse von optische Untersuchungen mittels Transmissionsmessungen und KL wer-
den präsentiert. Superconducting quantum interference device (SQUID)-Magnetometrie wird zur
Charakterisierung der magnetischen Eigenschaftengenutzt. Magnetische Ordnungen im Bereich zwi-
schen 5 K ≤ T ≤ 300 K werden untersucht und der Einfluss von Defekten sowie einer thermischen
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Die Einführung des bipolaren Transistors 1947 von Shockley, Bardeen und Brattain [1, 2] stellt den
Beginn eines Jahrhunderts der Halbleiterindustrie dar. Eine Vielzahl von Bauelementen in der Mi-
kroelektronik, in Leuchtdioden, Speicherplatten, Sensoren oder Aktuatoren sind allgegenwärtig im
täglichen Leben. Zwischen 1988 und 2011 stieg der Umsatz der Halbleiterindustrie von etwa 45 Mil-
liarden auf nahezu 300 Milliarden US-Dollar. Für das Jahr 2015 wird ein Umsatz von 400 Milliarden
US-Dollar prognostiziert [3].
Prägend und exemplarisch für 50 Jahre Halbleitertechnologie ist das Mooresche Gesetz [4]. Dieses
beschreibt die Verdopplung der Anzahl der implementierten Transistoren auf einem Computerchip
aller 24 Monate. Zunächst wurde erwartet, dass diese Vorhersage 10 Jahre halten würde. Doch die
fortschreitende Erhöhung der Integrationsdichte von Transistoren [5] ermöglichte, dass nach über 50
Jahren die Gesetzmäßigkeit nach wie vor erfüllt wird. Dieses Beispiel verweist auf eine der wesentli-
chen Ursachen für den Siegeszug der Halbleitertechnologie. Stetige Innovationen und Fortschritte in
der Herstellung aber auch der Abscheidung von Dünnfilmen gestatten immer kleinere Bauelemente
kosteneffizient zu realisieren.
Dank erheblicher Verbesserungen bei der Herstellung dünner Schichten erschließen sich neue tech-
nologische Anwendungsbereiche. Die Funktionalisierung von Heterostrukturen, Monolagen oder
Grenz- und Oberflächen sowie die Erforschung fundamentaler physikalischer Prozesse in derarti-
gen Strukturen stellen neue Herausforderungen für Wissenschaft und Technologie dar. Eine exakte
Kontrolle der Morphologie und Struktur der Grundbausteine sowie ein umfassendes Verständnis
der Wachstumsmechanismen sind entscheidend für eine erfolgreiche Integration von Einzelschich-
ten und Schichtstapeln verschiedener Materialien in Bauelementen.
Seit Mitte der 1990er Jahre treten zunehmend Oxide als Alternative für etablierte Si- bzw. III-VI
Halbleiter-basierte elektronische Bauelemente in den Fokus des Interesses. Ihre vielseitigen funk-
tionalen Eigenschaften wie Piezo- und Ferroelektrizität, hohe Dielektrizitätskonstanten, ihr elektro-
optisches Verhalten sowie die mögliche Kombination von magnetischen und halbleitenden bzw. iso-
lierenden Eigenschaften bereiten den Weg für das Design zahlreicher Bauelemente [6]. Oxide kristal-
lisieren in einer Vielzahl verschiedener Strukturen. So sind beispielsweise Perovskite (z.B. BaTiO3)
ebenso vorzufinden wie Spinelle (z.B. Fe3O4) oder Wurtzitstrukturen (z.B. ZnO). Die elektrischen
Eigenschaften können vom oftmals isolierenden Charakter durch gezielte Dotierung hin zu hohen
Leitfähigkeiten modifiziert werden [7, 8]. So genannte „high-k“ Oxide, wie z.B. LiAlO3- oder HfO-
basierte Verbindungen gelten als Hoffnungsträger bei der weiteren Erfüllung des Mooreschen Ge-
setzes [6, 9, 10]. Die Herstellung komplexer Heterostrukturen [11–13] sowie die gezielte Nutzung
von Grenzflächeneffekten [14–17] eröffnen neuartige Anwendungen. Insbesondere in den letzten 10
Jahren rücken die magnetischen Eigenschaften ins Zentrum des wissenschaftlichen Interesses. Fer-
romagnetische Kopplungen über Sauerstoffionen oder -vakanzen sowie die gezielte Dotierung mit
Übergangsmetallionen eröffnen die Chance zur Integration ferromagnetischer und halbleitender Ei-
genschaften in so genannten „verdünnten magnetischen Halbleitern“ (DMS) [18, 19].
Der Bedarf an qualitativ hochwertigen oxidischen Dünnfilmen stellt besondere Herausforderungen
an die Abscheidemethode selbst. Eine oxidierende Atmosphäre sowie eine präzise Kontrolle der
Kationen-Stöchiometrie sind Grundvoraussetzungen für epitaktische Schichten und Heterostruktu-
ren. Des Weiteren ist eine in-situ Kontrolle des Kristallwachstums zur Überwachung und Steuerung
des Schichtwachstums eine Notwendigkeit für eine Vielzahl moderner Strukturen.
Die gepulste Laserabscheidung (engl.: pulsed-laser deposition (PLD)) stellt eine etablierte Techno-
logie zur Herstellung epitaktischer oxidischer Dünnfilme dar, die die angesprochenen Voraussetzun-
4
gen erfüllt. Seit dem Ende der 1980er Jahre und der Demonstration der Abscheidung hervorragen-
der Hochtemperatur-Supraleiter [20] gewinnt die PLD zunehmend an Bedeutung. Mit Blick auf die
Abscheidung oxidischer Dünnfilme sind einige der wichtigsten Vorteile gegenüber anderen Techno-
logien:
1) der stöchiometrische Übertrag des Targetmaterials in den Dünnfilm,
2) die Nutzung verschiedener Targets zur Herstellung von Übergittern und Heterostrukturen unter-
schiedlicher Materialien,
3) die Möglichkeit vergleichsweise geringe Substrattemperaturen zu verwenden auf Grund der ho-
hen kinetischen Energie der ablatierten Spezies [21], sowie
4) die Abscheidung in einer reaktiven Umgebung.
Ein Meilenstein zum endgültigen Durchbruch der PLD als epitaktische Abscheidungsmethode stellt
die Einführung der Hochdruck Reflection high-energy electron diffraction (RHEED) Technologie von
Rijnders und Blank zum Ende der 1990er Jahre dar [22, 23]. Die damit geschaffene Zugänglichkeit
einer in-situ Kontrolle in Kombination mit der hohen Flexibilität, einer vergleichsweise einfachen
Technologie sowie die an Bedeutung gewinnende Möglichkeit eine Vielzahl an Nanostrukturen in
einem so genannten „bottom-up“ Ansatz1 mittels PLD herzustellen [24, 25], machen sie zu einer der
führenden Technologien beim Wachstum qualitativ hochwertiger Dünnfilme und Nanostrukturen.
Unabdingbar für das erfolgreiche Wachstum komplexer Strukturen und Bauelemente ist die genaue
Kenntnis der Wachstumsmechanismen sowie ein Verständnis der Einflüsse und der Modifikationen,
die die Abscheidung durch eine Variation der zugänglichen PLD-Parameter erfährt.
In der hier vorgelegten Arbeit werden die vielfältigen strukturellen und funktionalen Eigenschaf-
ten ausgewählter Oxide vorgestellt. Der Einfluss der gepulsten Laserabscheidung auf die Charak-
teristiken dieser Materialien wird diskutiert und die grundlegenden Mechanismen der Abschei-
dung herausgearbeitet. Mit Blick auf zukünftige Anwendungen stehen die Einflüsse verschiedener
PLD-Parameter auf die Dünnfilmeigenschaften im Mittelpunkt der Betrachtung. Konzentriert wird
sich hierbei auf die Herstellung von BaTiO3/SrTiO3-Mehrfach-Heterostrukturen zur potentiellen
Anwendung in Bragg-Spiegeln, auf die Abscheidung polarer und nicht-polarer ZnO/MgxZn1−xO-
Quantengrabenstrukturen sowie auf die Untersuchung von Mangan stabilisiertem Zirkonoxid als
potentieller ferromagnetischer Halbleiter.
Zielsetzung in allen drei Fällen ist es, die für die jeweilige Anwendung optimalen Abscheidebedin-
gungen zu benennen und durch Charakterisierung der strukturellen, optischen, elektrischen und
magnetischen Eigenschaften eine Korrelation zwischen der Dünnfilmbeschaffenheit und der Modifi-
kation der PLD-Parameter herzustellen. Insbesondere die Anwendung der hier zugänglichen in-situ
RHEED-Kontrolle eröffnete einen detaillierten Einblick in die Wachstumsmodi sowie eine exakte
Kontrolle der Einzelschichtdicken der abgeschiedenen Heterostrukturen.
1Beim „bottom up“Ansatz werden die physikalisch-chemischen Prinzipien der molekularen/atomaren Selbstorganisation
ausgenutzt
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Bariumtitanat (BaTiO3) ist in der Gruppe der ferroelektrischen Perovskite eines der am meisten un-
tersuchten Materialien. Eine stabile ferroelektrische Phase bei Raumtemperatur [26] in Kombination
mit einer hohen Dielektrizitätskonstante bei T > TC sowie großen elektro-optischen Konstanten ma-
chen dieses Material zu einem Kandidat für eine Vielzahl an Anwendungen.
Die zusätzliche Möglichkeit durch die Herstellung von Übergittern oder Mehrfach-Heterostrukturen
eine Erhöhung der dielektrischen Konstanten zu bewirken [27–31] sowie die Integration von Über-
gittern in Lichtwellenleitern stellen aktuelle Forschungsschwerpunkte dar [32]. Eine genaue Kon-
trolle der Verspannungen [33] sowie eine Abhängigkeit der dielektrischen Konstanten von der Ein-
zelschichtdicke der Übergitter [34] bedingt eine exakte Kontrolle der Wachstumsphasen sowie der
Schichtdicke. Die in-situ RHEED-Kontrolle bietet die Möglichkeit den Übergang vom zwei- zum
drei-dimensionalen Wachstum zu bestimmen und durch Wahl geeigneter Abscheideparamter gezielt
zu variieren. Des Weiteren kann die Einzelschichtdicke anhand der beobachteten
RHEED-Oszillationen präzise eingestellt werden.
In der hier vorliegenden Arbeit soll erstmals der Aufbau eines Bragg-Spiegels auf der Grundlage von
BaTiO3/SrTiO3-Mehrfach-Heterostrukturen demonstriert werden. Bragg-Spiegel mit hohem Reflexi-
onsvermögen stellen die Grundlage zur Herstellung von Halbleiter-Mikrokavitäten dar, die aktuell
zur Untersuchung von Bose-Einstein Kondensaten und damit verbundenen Lasern mit niedriger An-
regungsschwelle von Interesse sind [35–38]. Glatte Grenzflächenübergänge in den Einzelschichten
der Bragg-Spiegel stellen dabei eine wesentliche Grundvoraussetzung für ein hohes Reflexionsver-
mögen dar.
Im Hinblick auf diese Problematik wird zunächst die Abscheidung von BaTiO3-Dünnfilmen auf
SrTiO3 (001)-Einkristallen untersucht. Die Wachtumsphasen werden anhand des RHEED-Signals so-
wie einer detaillierten Oberflächencharakterisierung mittels Rasterkraftmikroskopie (AFM) beleuch-
tet. Der Einfluss der PLD-Parameter Sauerstoffpartialdruck, Substrattemperatur, Energiedichte des
Lasers sowie Abscheiderate wird im Einzelnen diskutiert und optimale Bedingungen benannt.
Anschließend werden SrTiO3-Dünnfilme sowohl homoepitaktisch auf SrTiO3 (001)-Einkristallen als
auch auf einer BaTiO3-Pufferschicht abgeschieden. Erneut wird die Veränderung der Wachstumsmo-
di mit Modifikation der PLD-Parameter untersucht und ein Satz der für die hier angestrebte Anwen-
dung idealer PLD-Paramter herausgearbeitet.
Der Aufbau von Mehrfach-Heterostrukturen wird demonstriert, deren Reflexionsvermögen im Ver-
gleich von Theorie und Experiment untersucht und deren letztliche Anwendbarkeit in Bragg-Spiegeln
diskutiert.
Zinkoxid (ZnO) erweckte zu Beginn des 21ten Jahrhunderts eine enorme Aufmerksamkeit. Die Zahl
an Publikationen, die sich mit ZnO und ZnO-basierten Mischkristallen beschäftigen, stieg dramatisch
an [39]. Insbesondere die vielversprechenden optoelektronischen und elektronischen Eigenschaften
in Konkurrenz zum etablierten Galliumnitrid (GaN) nähren die Hoffnung auf eine technologische
Etablierung von ZnO in einer Vielzahl an kommerziell nutzbaren Bauelementen. Einige der in die-
sem Rahmen bedeutendsten Eigenschaften sind neben einer Bandlücke von Eg = 3.37 eV bei Raum-
temperatur (RT), die ZnO transparent im sichtbaren Spektralbereich macht, die hohe Exzitonenbin-
dungsenergie von EB = 61 meV [40] und die daraus resultierende hohe Lumineszenzeffizienz, die
eine exzitonische Lumineszenz bei RT und darüber hinaus ermöglicht. Zusätzlich kann EB in Quan-
tengrabenstrukturen weiter erhöht auf bis zu 90 meV [41]. Durch Mischkristallbildung von ZnO und
MgO kann die Bandlücke unter Beibehaltung der Wurtzitstruktur für Mg Gehalte von x ≤ 0.5 bis
zu Eg = 4.5 eV [42] verschoben werden. Diese als „band-gap engineering“ bekannte Technologie ge-
stattet die Herstellung von effizienten ZnO/MgxZn1−xO Quantengräben [43]. Problematisch dabei
erweist sich die spontane Polarisation entlang der c-Richtung des Wurtzitgitters [44] als Folge der
gebrochenen Inversionssymmetrie des Kristalls. Der Wechsel der Polarisierung zwischen Graben-
und Barrierenmaterial führt zur Ausprägung eines elektrischen Feldes im Graben selbst und zum
Auftreten des Quantum-Confined Stark Effektes (QCSE) [45–47]. Eine Reduzierung der Effizienz,
sowie eine Verschiebung der Übergangsenergien im Graben sind zu beobachten [48]. Ein Ausweg
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aus dieser Problematik wird in der Abscheidung von ZnO/MgxZn1−xO-Quantengrabenstrukturen
entlang nicht-polarer Richtung gesehen [49, 50].
Weitere Anwendungsmöglichkeiten des ZnO liegen im Gebiet transparenter leitender Elektronik [51]
oder im zunehmend an Bedeutung gewinnenden Feld der Nanostrukturen. Eine Vielzahl an mögli-
chen Formen, wie Nanoringe, Nanodrähte oder Nanorasen wurden demonstriert [52, 53]. Verschie-
denste Anwendungsmöglichkeiten sind jüngst vorgestellt wurden. Aus der Riege der Bauelemente
sind beispielhaft Schottky-Kontakte [54], Feldeffekt Transistoren [55] oder Gassensoren [56] genannt.
Die theoretische Prognose als potentieller Kandidat eines ferromagnetischen Halbleiters [18] mit ei-
ner Curie-Temperatur TC oberhalb RT machte ZnO zu einem der auf diesem Gebiet am intensivst
untersuchten Materialien [57–59]
Im Rahmen dieser Arbeit wird die Abscheidung von ZnO- und MgxZn1−xO-Dünnfilmen und Quan-
tengrabenstrukturen vorgestellt. Der Schwerpunkt liegt hierbei auf der Herausarbeitung von Wachs-
tumsbedingungen, die das Auftreten von RHEED-Oszillationen ermöglichen. Diese sollen dabei für
PLD-gezüchtete ZnO/MgxZn1−xO-Quantengräben genutzt werden um erstmals die Grabendicken
exakt zu bestimmen und darüber hinaus das Verständnis der Korrelation zwischen Abscheidepara-
metern und Wachstumsprozessen zu erweitern. Für PLD gewachsene ZnO-Dünnfilme sind in der
Literatur nur wenige Berichte über RHEED-Oszillationen zu finden [60, 61]. Zudem zeigt sich oft-
mals eine geringe Anzahl an Oszillationen, was auf einen Übergang hin zu einem drei-dimensionalen
Wachstum verweist. Im ersten Abschnitt des zweiten Kapitals wird die Abscheidung von ZnO und
MgxZn1−xO Dünnfilmen auf verschiedenen Substraten untersucht. Neben der heteroepitaktischen
Abscheidung auf a-Saphir-Einkristallen, werden homoepitaktisch Dünnfilme auf c-, m- und a-ZnO-
Einkristallen gewachsen und der Einfluss verschiedener PLD-Parameter auf die Wachstumsmecha-
nismen und die Qualität der Dünnfilme diskutiert. Der zweite Teil der Kapitels beschreibt die Her-
stellung der Quantengrabenstrukturen, wobei durch geeignete Wahl der Parameter und Schicht-
strukturen eine in-situ Kontrolle der Grabendicke zugänglich war. Das Auftreten des QCSE wurde
für polare Strukturen untersucht und im Vergleich mit nicht-polaren Strukturen sowie theoretisch
ermittelten Übergangsenergien verglichen.
Mangan stabilisiertes Zirkonoxid (MnSZ) ist seit 2007 verstärkt in das Interesse der Forschung
gerückt. Die Vorhersage als möglicher ferromagnetischer Halbleiter mit einer Curie-Temperatur TC
deutlich oberhalb RT für kubisch stabilisiertes MnSZ [62] motivierte verschiedene Untersuchungen
der bislang eher vernachlässigten magnetischen Eigenschaften dieses Materials [63–65]. Die kubi-
sche Hochtemperatur-Phase von Zirkondioxid (ZrO2) kann durch den gezielten Einbau verschiede-
ner nieder-valenter Ionen (z.B. Yttrium Y3+ [66], Calcium Ca2+ [67] oder Magnesium Mg2+ [68]) bis
zu RT stabilisiert werden. Neben der Möglichkeit, als alternatives „high-k“ Material [66] genutzt zu
werden, macht die hohe Ionenleitfähigkeit derartige Verbindungen interessant für Anwendungen
in Brennstoffzellen [69], Gassensoren oder als Katalysator [70]. Das Einbringen von Mangan kann
ebenfalls zur Stabilisierung von ZrO2 genutzt werden [71]. Die daraus resultierenden magnetischen
Eigenschaften stehen im Zentrum des dritten und letzten Abschnitts dieser Arbeit.
Das Ziel der Kombination der elektrischen und magnetischen Eigenschaften insbesondere des Spin-
Freiheitsgrades der Elektronen begründet das Feld der Spintronik [72]. Potentielle Anwendungen
wie Spin-Transistoren [73], nichtflüchtige Speicher oder der Traum der Realisierung von Quanten-
computern motivieren enorme wissenschaftliche und technologische Anstrengungen. Eines der größ-
ten Hindernisse auf dem Weg zur Realisierung von Bauelementen für das alltägliche Leben stellt die
Problematik dar, dass bis dato kein ferromagnetischer Halbleiter zur Verfügung ist, der eine Curie-
Temperatur TC oberhalb RT aufweist. Eine Vielzahl an Kandidaten ist vorgeschlagen [18], doch lässt
der Durchbruch auf sich warten.
Ein neuer aussichtsreicher Kandidat ist Mangan stabilisiertes Zirkonoxid. Für dieses ist einerseits
eine stabile ferromagnetische Ordnung [62, 74] und andererseits die Ausprägung eines halbmetalli-
schen Zustandes in der Bandlücke vorhergesagt. Dies könnte zur sehr hohen Polarisationsgraden der
Magnetisierung führen, was von Vorteil bei der Implementierung in magnetische Tunnelkontakten
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ist.
Die Herstellung und Charakterisierung von MnSZ-Dünnfilmen mit verschiedenen Mn-Gehalten und
insbesondere die, bisher nicht im Detail untersuchten, magnetischen Eigenschaften in Auseinander-
setzung zur theoretischen Prognose stellen den abschließenden Schwerpunkt dieser Arbeit dar. Es
wird demonstriert, wie mit steigendem Mn-Gehalt x zunächst die tetragonale Phase und bei weite-
rem Anstieg von x die kubische Phase zu RT stabilisiert werden kann. Zu Beginn erfolgt eine de-
taillierte Untersuchung der strukturellen und chemischen Eigenschaften. Hierbei wird angestrebt
mit Hilfe von Röntgenphotoelektronenspektroskopie (XPS) und Elektronenspinresonanz (EPR) Auf-
schluss über den Ladungszustand der in der Zirkonmatrix eingebauten Mn-Atome zu erlangen.
Anschließend werden die elektrischen und optischen Eigenschaften untersucht, um Verknüpfungen
oder Widersprüchlichkeiten zur Theorie [62] aufzuzeigen. Abschließend werden die magnetischen
Eigenschaften in Abhängigkeit vom Mn-Gehalt präsentiert. Das Hauptaugenmerk liegt dabei auf
sich ausprägenden ferromagnetischen Ordnungen bei RT. In diesem Zusammenhang werden mög-
liche extrinsische Ursachen [75, 76] benannt und die Resultate in den Kontext der Diskussion eines
defekt-basierten Ferromagnetismus eingeordnet [77].
Die vorgelegte Arbeit gliedert sich wie folgt. Nach einer kurzen theoretischen Einführung zu ther-
modynamischen und atomistischen Grundlagen der Wachstumsprozesse und -dynamiken (Kapitel
2) werden die experimentellen Methoden vorgestellt (Kapitel 3). Den Hauptteil der Arbeit bilden
drei jeweils in sich abgeschlossenes Kapitel, die die experimentellen Ergebnisse der Arbeit vorstellen
(Kapitel 4-6). Abschließend werden die wichtigsten Resultate zusammengefasst und ein Ausblick
auf weiterführende Untersuchungen bzw. Forschungsmöglichkeiten gegeben. Die drei Hauptkapitel
(Kapiel 4-6) sind derart aufgebaut, dass jedes für sich ohne notwendige Kenntnis der beiden ande-
ren gelesen werden kann. Dies soll dem Leser die Möglichkeit geben, gezielt einzelne Teilaspekte
nachzuvollziehen ohne die ganze Arbeit lesen zu müssen.
Während in Kapitel 4 „Die Herstellung und Charakterisierung von BaTiO3/SrTiO3-Bragg-Spiegeln
mittels PLD“ hauptsächlich auf die Wachstumsmechanismen und deren Modifikation mit sich ver-
ändernden Rahmenbedingungen eingegangen wird, erweitert sich die Perspektive der Diskussion
in Kapitel 5 „Die Herstellung und Charakterisierung von MgxZn1−xO/ZnO-Quantengräben mittels
PLD“ hin zu einer zunehmenden Charakterisierung der Strukturen. Diese Tendenz fortsetzend, tritt
in Kapitel 7 „Die Herstellung und Charakterisierung von Mangan stabilisierten Zirkonoxid als po-
tentieller verdünnter magnetischer Halbleiter mittels PLD“ die Diskussion der Wachstumsmechanis-





Die geeignete Zustandsfunktion zur Feststellung, ob ein Vorgang spontan oder unter Zuführung von
Energie abläuft, ist die Änderung der Gibbsschen freien Enthalpie ∆G. Definiert ist diese gemäß:
G =H −TS = U + pV −TS, (2.1)
wobei H die Enthalpie, T die Temperatur, S die Entropie sowie U die innere Energie und pV die
Volumenarbeit darstellen. Bei einer gegebenen Temperatur T gibt sie den Anteil in einem System
vorhandener EnthalpieH (Einschließlich pV ) bzw. inneren Energie U an, die umsetzbar ist und nicht
von der gebundenen Energie TS beansprucht wird [78].
Beispielsweise hat der geordnete Zustand im Kristall eine größere Entropie verglichen mit der Gas-
phase. Die Enthalpie hingegen fällt als Folge der Molekülbindungen kleiner aus im Kristall relativ
zur Gasphase. Dadurch kann die freie Enthalpie des Kristalls kleiner sein als diejenige des Dampfes.
Wenn ∆G < 0 läuft der Vorgang spontan ab, wohingegen für ∆G > 0 Energie von außen zugeführt
werden muss. Für ∆G = 0 kommt der Austausch zum Stillstand, da eine infinitesimale Änderung
keine Auswirkung mehr hat. Neben der expliziten Abhängigkeit von Temperatur T und Druck p ist







wird als chemische Potential bezeichnet. Der so gewonnene atomare Bezugspunkt ermöglicht die Än-
derung der charakteristischen Eigenschaft µi im Gleichgewichtszustand durch Zu- oder Abführung
einer äquilibrierten Menge dni zu bewirken. Es gilt demnach:
dG = −SdT +V dp+∑
i
µini. (2.3)
Eine Veränderung der Parameter T und p hat somit Auswirkung auf das chemische Potential [78]:
−SdT +V dp = ∑
i
nidµi (2.4)
2.1.1. Konzept der Übersättigung
An der Phasengrenze Dampf und Kristall, die für die epitaktische Abscheidung auf einem kristalli-
nen Substrat eine entscheidende Rolle spielt, gilt im Gleichgewicht (T = TGleichgewicht)
µDampf = µKristall (2.5)
In der Nähe des Gleichgewichtes wird die Potentialdifferenz ∆µ als Übersättigung bezeichnet, wobei
µDampf > µKristall und T < TGleichgewicht sind. Bei stärkerer Abweichung vom Gleichgewicht werden
Korrekturen bzw. eine kinetische Beschreibung erforderlich. Die Potentialdifferenz kann vollständig
beschrieben werden durch Bezugnahme auf die Größen Druck p und Temperatur T über die Gibbs-
Thompson Gleichung:




wobei k die Boltzmann Konstante ist. Die Größe p
p0
wird als Übersättigungsverhältnis bezeichnet
und soll im Weiteren genauer betrachtet werden.
Allgemein soll der Dampfdruck als Tendenz eines Stoffes angesehen werden der kondensierten Pha-
se zu entweichen [78]. Er wird ausschließlich durch die Temperatur bestimmt und ist unabhängig
von der Oberfläche, die nur als Vermittler auftritt [79]. Der Sättigungswert p0 wird definiert über die
Gleichheit mit dem Partialdruck p in der Gasphase
p0 = p. (2.7)
Dieser wiederum ist korreliert zur gaskinetischen Austrittsarbeit.
Gilt p < p0 ist der Dampf stabil und es erfolgt Verdampfung bis p0 erreicht ist. Für p > p0 ist der
Dampf gegenüber dem Kristall instabil. Man spricht von Übersättigung und es erfolgt Kondensation.
Bezieht man sich nun auf Gleichung 2.6, so folgt, dass der übersättigte Dampf ein höheres Potential
aufweist und beim Übergang Enthalpie „gewonnen“ wird.
2.1.2. Beschreibung der Grenz- bzw. Oberfläche
Die grundlegende Idee der thermodynamischen Beschreibung einer „teilenden“ Oberfläche zwi-
schen zwei Phasen geht auf Gibbs zurück [80]. An der Grenzfläche zwischen zwei Phasen 1 und
2 mit einem vorhandenen Konzentrationsgradienten von N1 zu N2, können die thermodynamischen
Potentiale erhalten werden, indem additiv ein Grenz- bzw. Oberflächenpotential zu den Potentialen
der beiden Phasen hinzugefügt wird. So gilt beispielsweise für die freie Helmholtz Energie
dFgesamt = dF (N1,N2) + fsdA, (2.8)
mit fs zusätzliche freie Helmholtz Energie pro Einheitsfläche in Gegenwart einer Grenzfläche. Not-
wendige Annahme dafür ist, dass N1 und N2 konstant bleiben. Die Idee von Gibbs lässt sich verein-
facht wie folgt formulieren.
Obwohl die Konzentration nahe der Grenzfläche variiert, nimmt man an, dass das System bis zur
Grenzfläche einheitlich ist. Der Überschuss an freier Energie wird dann als fs bezeichnet [79].
Die Schwierigkeit liegt nun in der Aufgabe die Oberflächenenergie im konkreten Fall zu bestim-
men [81, 82]. Ausgangspunkt soll hierbei die Grenzflächenspannung γ sein. Diese entspricht der




Wählt man wiederum den bereits zuvor genutzten Ansatz, dass dNi = 0, so folgt γ = fs. Diese An-
nahme gilt im Allgemeinen jedoch nur für Ein-Komponenten Systeme.
In komplexeren Systemen bedingt das Einbringen einer Grenz- oder Oberfläche eine Modifikation
von Ni. Definiert man dN = −ΓdA so folgt
γ = fs +∑
i
Γiµi. (2.10)
Dies kann verstanden werden als der Anteil freier Energie der Atome, die vom Bulk-Kristall zur
Oberfläche übergehen.
Im Gleichgewichtsfall, wobei dF = 0 ist für konstantes T und gegebenes Volumen V , folgt:
γdA = 0
oder
∫ γdA =minimal. (2.11)
Wäre nun γ isotrop ist die angestrebte geometrische Form eine Kugel, da diese die Oberfläche mini-
miert. Für Kristalle hingegen gilt das Wulffsche Theorem [83], wonach γ(hkl) von der kristallogra-
phischen Orientierung abhängt. Dies bedingt, dass man nicht einfach von einer Oberflächenreduzie-
rung ausgehen darf, sondern es durchaus möglich ist, dass einige Flächen unproportional vergrößert
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werden, wenn das jeweilige γ nur hinreichend klein ist. Modelliert werden kann die resultierende
Oberfläche mittels der Wulffschen Konstruktion. Hierbei werden die Normalabstände vom Kristall-
zentrum im Maßstab der γhkl abgetragen. Das resultierende Polyeder entspricht dann der Gleichge-
wichtsform [78].
Atomistische Beschreibung der Oberfläche
Im Gegensatz zur abstrakten Konstruktion nach Wulff, lässt sich γhkl konkret im Rahmen einer ato-
mistischen Sichtweise behandeln. Diese stützt sich auf die Vorstellung, dass γ auf die an der Oberflä-






Hierbei ist z die Anzahl und e die Energie der freien Einzelbindungen sowie fhkl das zugehörige
Areal. Der Faktor 1/2 ist notwendig um Doppelzählung zu vermeiden, da jede Bindung zwei Atome
einschließt.
Zur Veranschaulichung sollen die Grundsätze am sogenannten terrace-kink-ledge (TKL) Modell ver-
deutlicht werden [79]. Geht man von einer einfachen kubischen Struktur mit Gitterparameter a und
Bindungen zu den nächsten Nachbarn aus, dann ist die Oberfläche um den Winkel θ relativ zu einer
niedrig-indizierten (001) Fläche geneigt. Schematisch ist dies in Abbildung 2.1 (a) gezeigt. Hierbei ist







Für eine Oberfläche mit Defekten, wie sie in Abbildung 2.1 (b) dargestellt ist, sind neben Terrassena-








Abbildung 2.1. : (a) Schematische Darstellung einer um den Winkel θ geneigten Substratoberflä-
che, wie sie üblicherweise in der gepulsten Laserabscheidung (PLD) vorkommt.
(b) Mögliche Defekte einer realen Oberfläche, wie sie im terrace-kink-ledge Mo-
dell beschrieben wird.
Terrassenatome besitzen gegenüber Bulk-Atomen eine Extraenergie von E = e2a2 , auf Grund von nur
5 Bindungen. Für Atome an Stufenkanten ist die Energie relativ zu Terrassenatomen nochmals um
E = e2a reduziert. Erneut ist die reduzierte Bindungsanzahl ursächlich. Aus dem gleichen Grund
haben Atome an Knickstellen gegenüber von Stufenatomen die zusätzlich Energie E = e2 .
Im Vergleich zum Bulk-Atom hat ein Atom an der Knickstelle die Extraenergie E = 3e was genau
γ/Atom entspricht. Demgemäß ist das Entfernen oder Hinzufügen eines Atoms an einer Knickstel-
le äquivalent zur Kondensation oder Sublimation eines Atoms in oder aus dem Bulk-Kristall. Die
Verschiebung eines Knicks verändert somit die Oberflächenenergie nicht und ist deshalb beliebig
wiederholbar.
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Im Original wurden die Resultate von Kossel und Stranski in den 20er Jahren publiziert [84, 85].
Innerhalb des TLK Modells kann die Oberflächenenergie in Abhängigkeit der Orientierung bestimmt
werden.
2.2. Keimbildung
In diesem Abschnitt werden die Grundlagen der Keimbildung von epitaktischen Dünnfilmen auf
kristallinen Substraten betrachtet.
Als Epitaxie wird dabei das gesetzmäßig orientierte Aufwachsen einer kristallinen Substanz auf ei-
ner ebenfalls kristallinen anderen bezeichnet. Eine alternative Definition ist die Abscheidung einer
einkristallinen Schicht auf einem einkristallinen Substrat. Je nachdem, ob das Substrat gleichartig
oder unterschiedlich ist folgt die Einteilung in Homo- und Heteroepitaxie.
Zunächst werden, wie bereits in den vorherigen Abschnitten, die thermodynamischen Grundlagen
(gültig für Makrosysteme) der Keimbildung an einer Phasengrenze Kristall-Dampf umrissen. An-
schließend wird eine atomistische Erweiterung hinzugefügt, um die theoretischen Grundlagen des
Schichtwachstums in einem Mikrosystem aufzuzeigen. Dabei wird insbesondere die Kinetik des
Kristallwachstums, wie es in den grundlegenden Arbeiten von Burton Cabrera und Frank dargelegt
ist [86], vorgestellt.
2.2.1. Thermodynamische Grundlagen der Keimbildung
Wie bereits in Abschnitt 2.1.2 beschrieben, vergrößert der Oberflächenterm γdA die freie Enthalpie
G. Im Detail betrachtet man den Energiegewinn derart, dass das zugehörige Volumen in den „un-
endlichen“ Kristall eintritt und addiert den Oberflächenterm.
Zur Behandlung wird hier das Konzept der Übersättigung genutzt, so dass die Veränderung des
chemischen Potentials beschrieben wird über
∆µ = kT ln p
p0
. (2.14)
Im Fall der Übersättigung wird die freie Enthalpie des Volumenkristalls, bezogen auf die Volumen-
einheit ΩVol eines Bausteins (Atom oder Molekül) geschrieben als [78] :






Dieser Betrag wird beim Übertritt von der gesättigten Dampfphase in den Kristall gewonnen.
Zur Betrachtung der festen Oberfläche des Substrates gilt es zu berücksichtigen, dass
(a) die Oberfläche zum Dampf γ reduziert wird,
(b) ein Teil der Substratoberfläche γu vom sich ausbildenden Tropfen abgedeckt wird und
(c) sich die Grenzfläche zwischen Tropfen und Substrat γg ausbildet.
Die verschiedenen Beiträge stehen, wie in Abbildung 2.2 (a) gezeigt über den Kontaktwinkel θ in
Beziehung zueinander.
cos(θ) = −γu − γg
γ
. (2.16)
Der Randwinkel θr legt die Gestalt des Tropfens auf der Unterlage fest. Die freie Enthalpie des Trop-
fens mit Radius r ergibt sich zu [78]
∆G(r) = π
3
















Abbildung 2.2. : Oberflächenbeiträge zur Bestimmung der Oberflächenenergie für (a) einen
Flüssigkeitstropfen auf einer festen Unterlage und (b) für die Kristallbildung auf
festen Substraten.
Von dieser Gleichung lässt sich das Maximum gemäß (∂∆G(r)/∂r = 0) ermitteln, womit der Keimra-
dius r∗ bestimmt werden kann.
r∗ = − 2γ
∆GK
(2.18)
Ein identisches Ergebnis lässt sich für die Keimbildung im homogenen Dampf ermitteln. Unterschied
beider Betrachtungen (einmal ohne Substrat und andermal mit Substrat) ist jedoch, dass die soge-
nannte Keimbildungsarbeit (∆G(r∗)) in Gegenwart eines geeigneten Substrates geringer ausfällt.
Demzufolge ist eine Keimbildung auf einem geeigneten Substrat energetisch vorteilhaft.
Setzt man anstelle der Kugelform ein für kristalline Schichten plausibleres Polyeder, so sind die ein-
zelnen Oberflächenbeiträge über Höhe h und Breite l des selbigen miteinander verbunden.
h
l
= γ + γg − γu
2γ
(2.19)
Hierbei gilt ∆γ = γ + γg − γu. Das Verhältnis von h zu l hängt vom Maß der Übersättigung ab. Die Zu-
sammensetzung der unterschiedlichen γ-Werte kann als Grundlage dienen die markantesten Fälle
der Keimbildung auf einem Substrat zu klassifizieren. Die Einteilung, wie sie von Bauer vorgenom-
men wurde [87] unterscheidet drei grundlegende Fälle:
1) γu < γ + γg, h > 0
Entspricht der Abscheidung auf einem ungastlichen Substrat. Eine Mindesthöhe ist notwendig
zur Keimbildung, was zu einem drei-dimensionalen Keim führt. Diese Form des Wachstums wird
als Inselwachstum oder Vollmer-Weber Wachstum bezeichnet.
2) γu > γ + γg, h < 0
Entspricht der keimbildungslosen Abscheidung auf einem attraktiven Substrat. Nach wenigen
Monolagen ist dieses jedoch verdeckt. Als Konsequenz einer Gitterfehlanpassung zwischen dem
wachsenden Film und dem Substrat führt die Zunahme an Verspannungsenergie mit wachsen-
der Schichtdicke d zu einem Anstieg der Grenzflächenenergie γg. Die freie Energie steigt und es
kommt zur Ausbildung drei-dimensionaler Keime. Dieser Wachstumsmodus wird als Stranski-
Krastanov-Wachstum bezeichnet.
3) γu = γ + γg, h = 0
Dies entspricht einem zwei-dimensionalen Keim und die Stabilität des Keims ergibt sich bereits
bei einer Monolage. Notwendig hierfür ist jedoch eine kritische laterale Ausdehnung l∗. Ein der-
artiges Wachstum gilt als layer-by-layer oder Frank-van-der-Merwe Wachstum.
Die Darstellung der einzelnen Mechanismen, wie sie im Original von Bauer vorgenommen wur-
den, ist in Abbildung 2.3 (a) gezeigt [87]. Der Frank-van-der-Merwe Wachstumsmodus ist dauerhaft
nur realistisch auf arteigenem Substrat (Homoepitaxie). Die Ausprägung der einzelnen Modi kann
material- und anwendungsspezifisch variieren. Nichtsdestotrotz stellt die getroffene Einteilung die
Basis für eine Behandlung der Abscheidung eines Materials B auf einem Material A dar.
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Ein noch zu erwähnender Grenzfall liegt für γg < 0 vor. In diesem Fall sollte sich das Filmmaterial im
Substrat lösen und eine Legierung bilden [88].
Im Hinblick auf die Übersättigung folgt, dass der Frank-van-der-Merwe Modus bereits bei Untersät-
tigung abläuft. Demgegenüber ist, nahe dem Gleichgewicht, die Anzahl der Adatome so gering, dass
kein Vollmer-Weber Wachstum auftritt. Eine hohe Übersättigung ist hierfür notwendig. Im Fall des
Stranski-Krastanov-Wachstums findet die Nukleation weniger Monolagen unter Gleichgewichtsbe-


























Abbildung 2.3. : (a) Darstellung der verschiedenen Wachstumsmodi nach Bauer [87]. (b) Pro-
zesse auf der Substratoberfläche während der physikalischen Gasphasenabschei-
dung.
2.2.2. Atomistische Beschreibung der Keimbildung
Die thermodynamische Theorie beschreibt den Ablauf der epitaktischen Abscheidung im Ganzen.
Die Potentialdifferenz bezieht sich dabei auf den Anfangs- und den Endzustand. Der Übergang im
Detail besteht jedoch aus einer Vielzahl von Teilprozessen. In Abbildung 2.3 (b) sind die wesentlichen
Prozesse schematisch aufgezeigt. Zur Behandlung ist eine atomistische Perspektive, inklusive der
kinetischen Prozesse und Abhängigkeiten, notwendig.
Im Hinblick auf die Oberflächenspannung γ ist für eine atomistische Behandlung die Einbeziehung
der diskreten Einzelatome notwendig. Darüber hinaus ist die Bindungsenergie mit Bezug auf die
jeweilige Koordination i und j zu betrachten.







wobei f die Flächenelemente und e die Bindungsenergien bezeichnet. ∆e ist ein Misfitdefizit der Bin-
dungsenergie. Ausgehend von der Übersättigung p/p0 und dem chemischen Potential ∆µ als ther-
modynamische Triebkraft mit ∆µ = kT ln(p/p0) gilt:
(a) ∆µ = 0; Gleichgewicht
(b) ∆µ > 0; Kondensation
(c) ∆µ < 0; Sublimation bzw. Abdampfen
Die Depositionsrate RD respektive der Fluss F sind zur kinetischen Energie in Verbindung gesetzt
über RD = p/(2πmkT )1/2. Die Kristallisation läuft über zeitweilig adsorbierte bewegliche Atome, so-
genannte Adatome, die in diesem Zustand die Gasphase repräsentieren. Die bestimmenden Parame-
ter sind Substrattemperatur TSub und die AdatomdichteNa. Adsorbiert ein Atom auf der Oberfläche
mit einer positiven Adsorptionsenergie Ea, relativ zur Dampfphase, stellt sich ein Austauschgleich-
gewicht mit der Dampfphase ein. Die Desorptionsrate ist dabei gegeben durch νaexp(−Ea/kT ). Zu-
sätzlich zur Adsorption und Desorption findet Oberflächendiffusion statt. Die Energie hierfür ist Ed,





Die Verweildauer der Adatome vor der Desorption ist gegeben durch:
τa = ν−1a exp(Ea/kT ). (2.22)
Kombiniert man nun Gleichung 2.21 und Gleichung 2.22 zur Bestimmung der charakteristischen
Weglänge xs = √D ∗ τa wird ersichtlich, dass die Anwesenheit von Defekten oder speziellen Ober-
flächenausprägungen wie Stufenkanten oder Knickstellen einen erheblichen Einfluss nehmen. Die
theoretische Beschreibung dieser Prozesse wurde von Burton, Cabrera und Frank [86] gegeben. Die
wesentlichen Punkte im Hinblick auf die Abscheidung von kristallinen Dünnfilmen auf kristallinen
Substraten sind [79]:
1) Auf perfekten Terrassen ist ein Kristallwachstum erschwert. Eine hinreichend große Übersätti-
gung ist dafür notwendig. Wachstum erfolgt via Nukleation und der Ausbildung von Inseln einer
oder weniger Monolagen.
2) Eine Stufenkante dient als Senke für eintreffende Atome innerhalb eines Bereiches mit Abstand xs
zur Stufe. Generell gilt, dass rauhe Oberflächen schneller wachsen als glatte.
3) Schraubenversetzungen im Kristall dienen als Stufe oder multiple Stufe. Ein schraubenförmiges
Wachstum findet bereits in geringerer Übersättigung statt.
Die Wachstumsgeschwindigkeit wiederum hängt für den in Punkt (3) betrachteten Mechanismus
quadratisch von der Übersättigung ab, wohingegen für (1) eine exponentielle Abhängigkeit zu er-
warten ist. Das Auftreten von Versetzungen ist somit dominant für geringe Übersättigungen.
Der Einfluss bzw. die Bedeutung der Beweglichkeit kann kaum überschätzt werden, da sie über
Einordnung- und Ausgleichvorgänge wesentlich entscheidet.
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Hinsichtlich der Clusterbildung bleibt festzuhalten, dass die diffundierenden Atome untereinander
wechselwirken können und es zu Zusammenlagerungen kommen kann. Es findet eine Reihe chemi-
scher Prozesse zum Einen zwischen Einzelatomen untereinander und zum Anderen zwischen Ein-
zelatomen und zugehörigen größeren Reaktionsprodukten statt. Beschrieben werden die Einzelre-
aktionen über kinetische Gleichungen [78] für sowohl den Aufbau als auch den Zerfall der Cluster.
Die Verweilzeit oder die Dissoziation vom Cluster ist verbunden mit der Zahl der zu lösenden Bin-
dungen. Generell gilt, dass mit zunehmender Größe des Clusters die Einzelatome immer schwerer
abzutrennen sind. Die sogenannte kritische Keimgröße definiert den Übergang von einer instabilen
Atomanhäufung zu einem stabilen Keim. In der Nukleationsphase bilden sich ständig neue kriti-
sche Keime, da die Wahrscheinlichkeit auf einen bestehenden Keim zu treffen sehr gering ist. Mit
zunehmender Bedeckung treffen mehr und mehr Atome auf bestehende Keime bis es zur Sättigung
kommt.
2.3. Besonderheiten der Schichtbildung in Homo- und Heteroepitaxie
2.3.1. Homoepitaxie
Die Homoepitaxie gilt als arteigenes, fehlerfreies Wachstum. Sie ist jedoch als absoluter Grenzfall
zu betrachten, da selbst geringste Diskrepanzen zwischen Dünnfilm und Einkristall zu erkennbaren
strukturellen Abweichungen führt. Besonderheit ist, wie bereits in Abschnitt 2.2.2 dargelegt, das Vor-
handensein von Flächenkeimen. Dabei ist die Ausprägung und Heterogenität der Keime wesentlich
durch die Übersättigung bestimmt. Für die Flächenkeimbildung ist als obere Grenze die kritische
Übersättigung ∆p/p0 ≈ 0.2...0.5 zu setzen womit als Höhe des Keims genau eine Monolage folgt [78].
Der Regelfall für die homoepitaktische Abscheidung ist das Vorhandensein sogenannter vizinaler
Oberflächen. Die Substratorientierung ist gekennzeichnet durch eine geringe Abweichung von ei-
ner niedrig indizierten Flächenlage. Die eigentliche Oberfläche setzt sich aus Terrassenflächen mit
regelmäßigen Stufenkanten zusammen. Dies garantiert das Vorhandensein ständiger Wachstums-
stellen und die Abscheidung erfolgt gleichmäßig. Neben dem in Abbildung 2.4 (a) aufgezeigten
miscut-Winkel α (als Maß für den Fehlschnitt relativ zur niedrig indizierten Flächenlage), welcher
die Terrassenbreite determiniert, ist die kristallographische Richtung der Stufenkanten von Bedeu-
tung. Liegt die Schnittkante parallel zu einem sogenannten PBC-Vektor (engl. periodic-bound-chain)
1, sind die Stufen kinkarm und gerade. Im nicht-parallelen Fall sind die Stufen rauh und zeigen zick-
zack Anordnungen, wie in Abbildung 2.4 (b) am Beispiel der Zinkblende Struktur aufgezeigt.
Wie bereits weiter oben angesprochen, ist die Wachstumskinetik wesentlich für die Ausprägung des
Wachstumsmodus. Insbesondere in Gegenwart von Stufen an Ecken und Kanten. Demnach spielt
die Anisotropie, wie sie in Abbildung 2.4 (b) aufgezeigt ist, ebenso wie das Auftreten von Defekten
(z.B. Knickstellen) eine wichtige Rolle [90, 91]. Derartige Potentialbarrieren dienen als Senken für
diffundierende Atome. Der Übergang hängt davon ab, ob hinreichend Energie vorhanden ist, die
Ehrlich-Schwoebel Barriere zu überwinden. So werden beispielsweise diffundierende Atome in Ge-
genwart einer Stufe durch die Ehrlich-Schwoebel Potentialbarriere teilweise zurückgehalten. Kon-
sequenz ist eine gehäufte Anlagerung von Atomen an aufsteigenden Stufenkanten, verglichen mit
hinab diffundierenden Atomen.
Die sich typischerweise ausprägenden Wachstumsmodi für homoepitaktisch abgeschiedene Dünnfil-
me auf vizinalen Oberflächen sind in Abbildung 2.4 (c) dargestellt. In Abhängigkeit der Bedeckung Θ
sind die sich ausprägenden Modifikationen der Oberflächen angedeutet. Die jeweilige Ausprägung
wird bestimmt durch die Substrattemperatur TSub, die Terrassenbreite l und die Abscheiderate bzw.
die Zeit bis zum Eintreffen der nächsten Atome.
1Zunächst werden die intensivsten Bindungen nach kristall-chemischen Gesichtspunkten bestimmt und anschließend
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Abbildung 2.4. : (a) Querschnitt durch eine vizinale Oberfläche mit miscut-Winkel α. (b) Ori-
entierungsabhängigkeit der Ausbildung der Stufenkanten für die Zinkblende
Struktur. (c) Wachstumsmodi auf vizinalen Substraten für verschiedene Bede-
ckungen Θ.
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1) Bei hohen TSub und wenn die Diffusionslängen größer als die Terrassenbreite ist, lagern sich die
Atome an der nächstliegenden Stufenkante an. In Gegenwart der Stufenkante ist die höchste An-
zahl an Bindungspartnern vorhanden. Ein derartiges Wachstum gilt als step-flow Wachstumsmo-
dus.
2) Ist entweder nicht genug Zeit, die nächste Stufe zu erreichen, findet spontane Keimbildung statt.
Die sich ausprägenden Inseln wachsen durch Akkumulation diffundierender Atome bis sich die
Monolageninseln schließlich zu einem glatten Monolagenfilm zusammenschließen. Das Wachs-
tum wird als layer-by-layer Wachstum bezeichnet, wobei angestrebt wird, dass keine Nukleation
auf bereits vorhandenen Inseln stattfindet.
Unter bestimmten Umstände bilden sich Keime auch auf bereits bestehenden Monolagen. Es ent-
stehen somit rauhere Dünnfilme mit Inselstrukturen über mehreren Monolagen.
3) Der sogenannte step-bunching Mechanismus tritt auf, wenn die Stufen auf dem vizinalen Sub-
strat unstabil werden und zusammenlaufen. Bedingt wird dies durch Anisotropien entlang der
verschiedenen Kristallrichtungen und unterschiedlich ausgeprägte Ehrlich-Schwoebel Barrieren.
Insbesondere für kleine Terrassenbreiten, hohe TSub und geringe Depositionsraten steigt die Wahr-
scheinlichkeit des step-bunching, da die diffundierenden Adatome die Potentialbarrieren errei-
chen und überspringen können.
2.3.2. Heteroepitaxie
Die Heteroepitaxie ist hauptsächlich durch die Bildung drei-dimensionaler Keime zu Beginn der Ab-
scheidung charakterisiert. Demzufolge existiert vor dem Vorhandensein einer geschlossenen Schicht
eine Übergangsphase, die materialspezifisch ist [78]. Anschließend folgt formal eine Homoepitaxie,
die jedoch entscheidend vorgeprägt ist.
Bestimmende Kenngröße ist die maximale Keimdichte NK, die definiert wird über die Diffusions-
weite und vorhandene Keimzentren auf dem Substrat. Keimzentren sind strukturelle Defekte.
Auf glatten Substratoberflächen bedingt die Keimbildung eine bestimmte Orts- und Größenvertei-
lung wachstumsfähiger Kristalle als Funktion von T (bestimmend für die Diffusion), NK und den
Keimzentren. Ausgehend von diesen Kristallen folgt ein zunächst isoliertes Wachstum, wobei kom-
plexe Abhängigkeiten der direkten und indirekten Kondensation, der Form sowie der Verteilung der
Kristallite und deren Radius auftreten. Mit zunehmender Ausdehnung der Inseln spielt eine Ober-
flächendiffusion auf den Inseln selbst eine Rolle. Charakteristisch für das Inselstadium ist, dass die
Partikel eine kristallographische Form annehmen und im Allgemeinen defektfrei sind [78].
Das Wachstum der Inselstrukturen setzt sich fort bis diese in Kontakt kommen. Begleitet wird das
Zusammenfließen von einem Auffüllen der Lücken auf Kosten bereits gebildeter Ecken und Kanten.
Erneut ist die treibende Kraft die Reduzierung der Ober- bzw. Grenzflächenenergie. Dabei gilt, dass
die Tendenz zu verschmelzen, für kleinere Inseln größer ist [78]. Für kleine Kontaktwinkel folgt der
Übergang zur Homoepitaxie. Der Zusammenschluss der Inseln folgt nach folgenden Gesichtspunk-
ten:
• Im Augenblick des Kontaktes entsteht an der Berührungsstelle eine Konzentrationssenke.
• Gerichtete Oberflächendiffusion führt zur Auffüllung der Senke.
• Ist eine der beiden Inseln wesentlich kleiner, wird diese völlig vom Umtransport erfasst und
eine Orientierungsverbesserung folgt [78].
• Für alle anderen Fälle entsteht zwischen den Inseln eine Nahtstelle, die entweder ausheilen
oder eine Defekt zurücklassen kann. Die Art des Defekte hängt von der relativen Orientierung
ab.
• Mit fortschreitendem Wachstum wiederholen sich die Vorgänge, wobei die Oberflächendiffusi-
on die größer werdenden Abmaße nicht mehr überbrücken kann. Verbleibende Löcher schlie-
ßen sich und eine Schicht entsteht. Der Defektgehalt steigt an und erreicht einen für die Bedin-
18
gungen charakteristischen Wert.
Für eine Vielzahl an Halbleitern [78] bedarf es erneut einer kinetischen bzw. atomaren Ergänzung.
Bei Kontakt der Inseln werden wie oben beschrieben die offenen Stellen teilweise aufgefüllt. Jedoch
nicht auf Kosten bereits angelagerter Elemente. Die vorhandenen Bindungen sind derart fest, dass
die Wiederablösung unwahrscheinlich ist. Zudem setzt die Anlagerung zeitweise aus. Korngrenzen
bleiben damit erhalten.
Im Fall vizinaler Substratflächen und geringer Fehlanpassung zwischen Schicht- und Substratmate-
rial kann es, im Sinne eines Stranski-Krastanov-Wachstum, zur Ausprägung der im Abschnitt 2.3.1
dargelegten Wachstumsmechanismen kommen. Dies ist bis zu einer kritischen Schichtdicke dkrit
möglich ab der die Verspannungsenergie zu groß wird. Eine mögliche Bestimmung der kritischen
Schichtdicke ist in [92] dargelegt. Die Verspannung wird in diesem Modell über Versetzungen ab-
gebaut. Andere mögliche Szenarien umfassen einen Abbau der Verspannungen über Risse oder ein
Abplatzen.
2.4. Wachstumskinetik in der gepulsten Laserabscheidung
Die gepulste Laserabscheidung (engl. pulsed laser deposition (PLD)) ist ein
Nicht–Gleichgewichtsprozess. Somit sind, im Gegensatz zur thermodynamischen Modellierung für
Prozesse nahe dem Gleichgewicht, die kinetischen Prozess entscheidend für das Verständnis des
Filmwachstums in der PLD. Im Allgemeinen führt eine limitierte Oberflächendiffusion (abhängig
von der Terrassenbreite, der Substrattemperatur und dem Zeitintervall bis zum nächsten Puls) zu
einer unvollständigen Reorganisation der Oberfläche. Die gleichzeitig hohe Übersättigung im PLD-
Prozess bedingt zudem eine hohe Nukleationsrate. Die zu beobachtenden Wachstumsmodi resultie-
ren aus der anschließenden kinetischen Bewegung der Adatome.
Im einfachsten Fall, der Homoepitaxie, wo Gitterfehlanpassungen und Unterschiede der thermischen
Expansion zwischen Substrat und Dünnfilm zu vernachlässigen sind, ist die Beobachtung der ein-
zelnen Wachstumsprozesse, wie sie in Abschnitt 2.3.1 beschrieben sind, möglich.
Da in der Diskussion der erzielten Ergebnisse diese Effekte eine wesentliche Bedeutung haben, seien
hier die wichtigsten Charakteristika nochmals benannt. Im Fall einer Diffusionsweite lD erheblich
größer als die Terrassenbreite l, findet step-flow Wachstum statt. Stufenkanten dienen als Senken für
Adatome und eine Nukleation auf sich ausbildenden Inseln wird verhindert [93].
Für ein anisotropes Wachstum der Terrassen folgen step-bunching Effekte oder ein Ausfransen der
Stufenkanten. Für den Fall lD < l hingegen kommt es zur Nukleation auf den Terrassenflächen selbst
und Inseln bilden sich aus. Die sich anschließende und entscheidende Frage ist nun, ob der Mas-
sentransport zwischen den einzelnen Schichten hinreichend groß ist eine weitere Nukleation auf
bestehenden Inseln zu vermeiden.
Die beiden Extremfälle wären hierbei ein „perfektes“ layer-by-layer Wachstum, wo keine Nukleati-
on auftritt oder ein Multilagen-Wachstum bei dem der Übergang zur darunter liegenden Lage nicht
möglich ist. Im ersten Fall ist notwendig, dass die Adatome an die Stufenkante der Inseln diffundie-
ren und die Ehrlich-Schwoebel Barriere überwinden können. Wie bereits in Abschnitt 2.3.1 dargelegt
ist dieser Prozess, verglichen mit dem im zweiten Fall auftretenden Anlagern an einer Stufe bzw.
Nukleation auf der bestehenden Insel, energetisch schwieriger zu realisieren.
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3. Experimentelle Details
3.1. Probenherstellung – Gepulste Laser Abscheidung (PLD)
3.1.1. Allgemeine Grundlagen der PLD
Mit der Entdeckung des Lasers in den 60er Jahren des Zwanzigsten Jahrhunderts [94, 95] wurden die
ersten Versuche einer gepulsten Laser Abscheidung (engl. pulsed laser deposition (PLD)) vorgenom-
men. Ende der 1980er Jahre hatte die PLD Bedeutung als schnelle und reproduzierbare Methodik zur
Abscheidung oxidischer Dünnfilme, insbesondere von Supraleitern, erlangt [96].
Als Vorteilhaft erwies sich dabei neben der Einfachheit des Aufbaus und der Durchführung vor allem
die gute Kontrollierbarkeit der Stöchiometrie in den Dünnfilmen. Darüber hinaus ist die Kompati-
bilität mit oxidischen Materialien gegeben. Eine Vielzahl an Fortschritten [97–100] haben die PLD
zu einer etablierten Herstellungsmethode für eine Vielzahl von Materialien (Isolatoren, Halbleiter,
Metalle und biologische Materialien) gemacht.
Die PLD gilt als physikalischer Gasphasenabscheidung und findet unter Vakuumbedingungen statt.
Das zu Grunde liegende Funktionsprinzip ist schematisch in Abbildung 3.1 (a) aufgezeigt. Ein ge-
pulster Laserstrahl trifft auf ein meist keramisches Target. Bei hinreichender Energie wird die Ober-
fläche des Targets aufgedampft und die herausgelösten Teilchen bilden ein Plasma aus. Dieses strömt
gerichtet auf ein Substrat, welches eine definierte Substrattemperatur aufweist. Die Energie des La-
serstrahls wird derart gewählt (hauptsächlich realisiert über UV-Laser und Nanosekunden Pulse),
dass das Plasma hauptsächlich aus atomaren, zweiatomigen oder anderen gering-massigen Spezies
besteht. Der Plasmakegel weist eine cosn(θ) Verteilung auf.
Auf der Oberfläche des Substrates kommt es zur Adsorption der Spezies aus dem Plasma und
zum Wachsen eines Dünnfilms. Die angestrebte Stöchiometrie des Dünnfilms kann über eine ge-
eignete Zusammensetzung des Targets eingestellt werden. Dabei wird hauptsächlich von den Nicht-
Gleichgewichtsbedingungen während des Ablationsprozesses profitiert. Unterhalb einer Ablations-
schwelle wird das Target aufgeheizt und ein Teilchenfluss als Folge thermischer Evaporation folgt.
Hierbei wird die Stöchiometrie des Teilchenflusses durch den Dampfdruck gegeben. Oberhalb der
Wellenlängenabhängigen Ablationsschwelle ist mehr Energie verfügbar als für die Evaporation nö-
tig. Die ausgelösten Spezies absorbieren zusätzlich die Laserenergie und es kommt zur Ausbildung
eines Plasmas an der Targetoberfläche. Die Zusammensetzung innerhalb des Plasmas hängt dabei
nicht mehr vom Dampfdruck der Elemente im Target selbst ab.
Im Anschluss an den Puls (typischerweise im Nanosekundenbereich) folgt eine Pause, in der sich die
Adatome auf der Substratoberfläche reorganisieren. Die Phase der Reorganisation ist hauptsächlich
bestimmt durch die Substrattemperatur und damit verbundene thermische Prozesse auf der Substra-
toberfläche wie Diffusion und Desorption.
Im PLD-Prozess wird in der Regel ein Hintergrundgas genutzt. Die Bedeutung des Hintergrundgases
ist vielschichtig.
1) Für die Bildung von einigen Dünnfilmen ist eine reaktive Spezies notwendig, die durch das Hin-
tergrundgas bereitgestellt wird. Beispielsweise werden durch inelastische Stöße zwischen mo-
lekularen Sauerstoff-Hintergrundgas und dem Plasma reaktive Spezies bereitgestellt [101]. Die
Menge an reaktiven Spezies hängt dabei von dem Druck des Hintergrundgases ab. Darüber hin-
aus führt die Wechselwirkung zwischen Hintergrundgas und aufgedampfter Spezies zur Bildung
von Molekülen.
2) Das Hintergrundgas wird genutzt, um die kinetische Energie der Teilchen zu reduzieren. Im
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Plasma können kinetische Energien von einigen hundert eV auftreten [102]. Das Hintergrundgas
bremst die Ausdehnung des Plasmas, so dass die kinetische Energie nur einige eV beträgt.
3) Die Stöße der Teilchen im Plasma mit dem Hintergrundgas hängen von der Masse und der Größe
der Spezies ab. Demnach wird während des Übergangs zum Substrat die Stöchiometrie im Plasma












Abbildung 3.1. : (a) Schematische Darstellung des PLD-Prozesses. (b) Einfluss des Oberflächen-
beschusses eines kristallinen Dünnfilms mit Teilchen im PLD-Prozess.
Verschiedene Modelle zur Beschreibung der Wechselwirkung zwischen Plasma und Hintergrundgas
sind veröffentlicht [103, 104]. Es soll hier nicht auf die Details der Modelle eingegangen werden.
Jedoch gilt generell, dass der Druck des Hintergrundgases nicht beliebig erhöht werden kann, um
zum Beispiel eine große Menge an reaktiver Spezies bereitzustellen, da als Folge der Wechselwirkung
zwischen Gas und Plasma die Ausbreitung des Letzteren modifiziert wird.
Tabelle 3.1. : Auflistung der verschiedene Effekte bei der Plasma-Dünnfilm-Wechselwirkung als
Funktion der kinetischen Energie der Plasmateilchen nach [93].
Energie (eV) Effekte
1 – 10 Oberflächenreinigung, Filmwachstum
10 — 40 Filmwachstum, Bildung von Oberflächendefekten
40 – 100 Gitterschädigung, Implantation, Korngrößenreduzierung,
Amorphisierung
> 100 Abtragung des Filmmaterials durch Sputtern, Kollisionskas-
kaden im Bulk der Schicht
Die kinetische Energie der Ionen und neutralen Spezies im Plasma beim Auftreffen auf das Sub-
strat reicht von einigen Zehntel zu einigen hundert Elektronenvolt. Die Energie hängt von der mo-
laren Masse der Spezies ab und kann über den Hintergrundgasdruck verändert werden. Problema-
tisch, insbesondere für hohe kinetischen Energien, ist das Ausbilden von Spannungen durch Defekt-
Formation. Beispielsweise ist der Ursprung kompressiver Verspannungen als Folge des Beschusses
der Oberfläche in der Ausbildung von Zwischengitterdefekten zu suchen (siehe Abb. 3.1 (b)) [105].
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Ein zusätzlich zu beachtender Effekt für Oxide ist das Herauslösen von Sauerstoff-Atomen von der
Oberfläche. Sowohl die Laser-Energie als auch der Hintergrundgasdruck beeinflussen hauptsächlich
die kinetische Energie der Spezies. Darüber hinaus ist eine Materialabhängigkeit zu verzeichnen.
In Tabelle 5.2 sind die im Allgemeinen zu erwartenden Prozesse abhängig von der kinetischen Ener-
gie der eintrömenden Teilchen nach [93] aufgelistet.
Die Wechselwirkungsmechanismen zwischen Laserstrahlung und Targetmaterial sind komplex und
nur schwer voneinander zu unterscheiden. Die hauptsächlichen Prozesse sind dabei [93, 106]:
• Thermischer Materialabtrag
• Elektronischer Materialabtrag
• Materialabtrag durch Exfoliation
• Materialabtrag durch Dropletbildung.
Generell gilt, dass das Material ein hohes Absorptionsvermögen für die Laserstrahlung haben sollte,
um insbesondere Dropletbildung zu vermeiden. Im Fall der ersten beiden Vorgänge werden idea-
lerweise einzelne Atome oder Ionen aus dem Targetmaterial abgetragen, wohingegen für die letzten
beiden Vorgänge größere Partikel oder Cluster zu erwarten sind, die wiederum die Dünnfilmquali-
tät negativ beeinflussen. Eine umfangreiche Beschreibung der einzelnen Prozesse und theoretischer
Modelle ist in [107] und der Referenzen darin gegeben.
3.1.2. Reflection high-energy electron diffraction
Funktionsprinzip
Die Beugung hochenergetischer Elektronen bei Reflexion (engl. Reflection high-energy electron dif-
fraction (RHEED)) stellt eine Möglichkeit dar sowohl die Oberflächenprozesse als auch die Wachs-
tumsmechanismen während der Abscheidung von kristallinen Dünnfilmen zu beobachten. Die Ein-
führung des Hoch-Druck RHEED-Systems von Rijnders und Blank Ende der 1990er Jahre [22, 108]
ermöglichte die Bestimmung von Wachstumsrate in Kombination mit dem Wachstumsmodus für
Sauerstoff-Hintergrunddrücke, wie sie typischerweise in der PLD Anwendung finden.
Eine Besonderheit der PLD ist die hohe Depositionsrate verglichen mit anderen Techniken, wie bei-
spielsweise Molekularstrahlepitaxie (MBE). Die Abscheidung selbst kann als instantan angesehen
werden, gefolgt von einer Zeitspanne ohne Deposition. In dieser Zeitspanne zwischen zwei Pulsen
erfolgt Umordnung und Reorganisation. Die Kombination aus instantaner Abscheidung gefolgt von
einer Organisationsphase ist ein Alleinstellungsmerkmal der PLD. Die hohe Depositionsrate bedingt
eine hohe Übersättigung [109] ∆µ, die ihrerseits wiederum eine hohe Dichte an sehr kleinen Nuklea-
tionskeimen bewirkt.
Zur Beobachtung und Kontrolle eben dieser Prozesse hat sich die Hoch-Druck RHEED als unent-
behrliches Werkzeug herausgestellt. Die Elektronenbeugung liefert “in-situ„ Informationen über die
kristallographische Orientierung sowie über die Wachstumsdynamik.
In Abbildung 3.2 (a) ist schematisch die RHEED-Geometrie dargestellt. Unter streifendem Einfall
mit dem Winkel θi trifft der Elektronenstrahl auf die Substratoberfläche. Die Elektronen werden ty-













Für typische Energien folgt λ ∼ 0.05 − 0.1Ȧ, was erheblich kleiner ist als eine Atomlage. Bei streifen-
dem Einfall wird auf der Probe eine Fläche von ca. 200 µm ×5 mm bestrahlt. Die gebeugten Elektro-
nen treffen auf einen Phosphorschirm auf und geben das charakteristische RHEED-Bild.
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Die Beschreibung des Streuverhaltens soll hier nur qualitativ auf der Basis der kinematischen Streu-
theorie erfolgen. Zur genaueren Beschreibung wäre die Einbeziehung starker Wechselwirkung nö-
tig [110].
Ein Beugungsreflex tritt auf, wenn der Impuls des eintreffenden Elektronenstrahls k̄0 und des reflek-
tierten Elektronenstrahls k̄S sich um einen reziproken Gittervektor Ḡ unterscheiden.
























Abbildung 3.2. : (a,b) Schematische Darstellung der Konstruktion eines RHEED-Bildes einer
kristallinen Probe nach [111]. (c) RHEED-Bild eines SrTiO3 Einkristalls entlang
der (001) Richtung. Die blauen Pfeile verweisen auf zu beobachtende Kikuchi
Linien, während die roten Pfeile die Aufspaltung der RHEED-Reflexe als Folge
des Fehlschnitts des Einkristalls andeuten.
Dargestellt wird diese Bedingung mittels der Ewald-Konstruktion. Wie in Abbildung 3.2 (a) ange-
deutet, besteht die zwei-dimensionale Oberfläche (des Substrates) aus einem Gitter von unendlichen
Stäben senkrecht auf der Oberfläche. Wie in Abbildung 3.2 (b) dargestellt ist die Ewald Kugel ein
Kreis um den Ursprung des Wellenvektors k̄0 mit Radius ∣k̄0∣. Die Beugungsbedingung ist für alle k̄S
erfüllt, die den Ursprung von k̄0 mit einem reziproken Gitter-Stab verbinden. Für ideale Oberflächen
liegen die Beugungspunkte auf sogenannten Laue Kreisen um das Zentrum (siehe Abbildung 3.2 (a)
rote und blaue Pfeile).
Als Folge der angesprochenen Starken-Wechselwirkung und zusätzlicher dynamischer Streuung
kommt es zu nicht-linearen Effekten oder Mehrfach-Streuung. Ein sichtbares Indiz dafür sind Ki-
kuchi Linien [93], wie in Abbildung 3.2 (c) gezeigt. Das Auftauchen solcher Linien indiziert eine
flache und kristalline Oberfläche.
Neben der Information über die kristallographische Orientierung und der damit verbundenen Mög-
lichkeit die Gitterkonstante des Substrates oder des Dünnfilmes zu erhalten, ergeben sich aus der
Analyse des RHEED-Filmes, wie beispielhaft in Abbildung 3.2 (c) für ein SrTiO3 (001) Einkristall
hervorgehoben (rote Pfeile), zusätzliche Informationen zum Fehlschnitt (miscut) des Substrates. Tref-
fen die Elektronen senkrecht zu den Stufenkanten auf das Substrat, spalten die Reflexe auf (hier am
Beispiel des (01) Reflexes gezeigt). Die Aufspaltung folgt aus der Interferenz der Elektronen, die an
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unterschiedlichen Terrassen gestreut werden. Aus dem Fehlschnitt und der Kenntnis des Einfallswin-
kels θi, sowie der Lage des Doppelreflexes lässt sich die Aufspaltung des Reflexes bestimmen [112].
Zusätzlich lassen sich aus der drei-dimensionalen Struktur der RHEED-Bilder Informationen über
Struktur und kristallographische Orientierung von polykristallinen Schichten oder Kristallen abstra-
hieren [113, 114].
RHEED-Oszillationen
RHEED-Oszillationen wurden erstmals 1981 von Harris et al. [115] für Sn dotiertes GaAs beobachtet.
Im Unterschied zu den hier hergestellten Dünnfilmen wurden jene mit Molekularstrahlepitaxie unter
Ultra-Hochvakuum (UHV) Bedingungen abgeschieden.































































Abbildung 3.3. : Abhängigkeit der RHEED-Intensität des (0,0) Reflexes für (a) einen homoepi-
taktisch abgeschiedenen SrTiO3 Dünnfilm und (b) einen heteroepitaktisch abge-
schiedenen BaTiO3 Dünnfilm auf einem (001) orientierten SrTiO3 Substrat. Die
rote und grüne Linie in (a) markieren das Ende bzw. den Beginn verschiedener
Abscheideabschnitte mit unterschiedlichem f . Der Einschub in (b) zeigt einen
Ausschnitt der Abhängigkeit der RHEED-Intensität aus (b).
In Abbildung 3.3 sind die RHEED-Oszillation eines (a) homoepitaktisch abgeschiedenen SrTiO3 Dünn-
films und eines (b) heteroepitaktisch abgeschiedenen BaTiO3 Dünnfilms auf einem SrTiO3 (001) Ein-
kristall dargestellt. Für den homoepitaktischen SrTiO3 Dünnfilm sind periodische Intensitätsschwan-
kungen über den gesamten Messbereich zu beobachten, wobei deren Periodendauer TOsz von der
Laserfrequenz f abhängt. Die Intensität wurde am (0,0) Reflex des RHEED-Bildes aufgenommen.
Für f = 1 Hz ist TOsz ≈ 12s. Für den BaTiO3 Dünnfilm sind die Oszillationen gedämpft (TOsz ≈ 11s)
und verschwinden nach 14 Oszillationen. Neben den langperiodischen Oszillationen sind, wie im
Einschub von Abbildung 3.3 (b) gezeigt kleine Sprünge der Intensität mit jedem Puls zu beobachten.
Der Ursprung dieser Variation liegt im gepulsten Charakter der Abscheidung. Die hohe Übersät-
tigung bedingt eine Vielzahl von Nukleationskeimen, die die Oberfläche aufrauhen (die Intensität
sinkt), gefolgt von einer kurzen Periode der Ordnung auf der Oberfläche, was wiederum zu einer
Glättung führt (die Intensität steigt).
Grundlegend lassen sich RHEED-Oszillationen als Folge der Veränderung der Bedeckung der Ober-
fläche verstehen. Die Veränderung der RHEED-Intensität bezogen auf die Veränderung der Oberflä-
che ist in Abbildung 3.4 gezeigt. Während der Abscheidung kommt es zur Ausbildung von Wachs-
tumskeimen auf der glatten Oberfläche. Die Wachstumskeime bedingen, abhängig von der Bede-
ckung Θ, eine rauhere Oberfläche, was wiederum zu einer stärkeren Streuung der Elektronen des
RHEED-Systems und somit zu einem Absinken der Internsität führt. Wenn eine Monolage halb ge-
wachsen ist, ist die Reflektivität minimal und wir befinden uns im Minimum der Oszillation. An-
schließend schließt sich die Monolage sukzessive (Θ > 0.5) und die Intensität des RHEED-Signals
steigt erneut. Für eine vollendete Monolage und somit einer erneut glatten Oberfläche befinden man







Abbildung 3.4. : Schematische Darstellung des Entstehens von RHEED-Oszillationen in Abhän-
gigkeit der Bedeckung Θ
.
Ein vollständig akzeptiertes theoretisches Modell zur Beschreibung der RHEED-Oszillationen ist
nicht etabliert [116].
Ein Modell beschreibt die Oszillationen über ein kinematisches Interferenz-Bild [117–119]. Ursächlich
für das auftreten der Oszillationen ist hierbei die Interferenz zweier Elektronenstrahlen an der obers-
ten und der darunter liegenden Lage. Die Bedeckung der obersten Lage ändert sich mit dem Wachs-
tum. Für dieses Zwei-Niveau-Modell tritt somit konstruktive Interferenz auf, wenn die „Bragg“ -
Bedingung gilt:
2dsin(θi) = nλ (3.4)
Hierbei ist d die Gitterkonstante des Dünnfilms, θi der Einfallswinkel und λ die Elektronenwellen-
länge. Für n + 1/2 gilt destruktive Interferenz und die Intensität des reflektierten Elektronenstrahls
hat ein Minimum.
In einem alternativen Modell wird zur Beschreibung der RHEED-Oszillationen das empirische step-
density Modell herangezogen [120–124]. Dies ermöglicht die Beschreibung beobachteter Unstim-
migkeiten innerhalb des kinematischen Modells. Die Grundlage des Modells stellen Vergleiche von
RHEED-Oszillationen mit der Stufendichte dar, die zum Einem aus Monte Carlo Simulationen be-
rechnet und zum Anderen mittels Oberflächenaufnahmen der Dünnfilme bestätigt wurden. Die Elek-
tronen werden an Stufenkanten diffus gestreut. Da bei einer halben Monolage die Anzahl der Stufen
(bzw. Inseln) groß ist, werden viele Elektronen diffus gestreut und die Intensität des reflektierten
Elektronenstrahls wird minimal. Trotz einer Vielzahl an Übereinstimmungen mit experimentellen
Daten, gibt es auch innerhalb des step-density Modells offene Fragen [116].
Alternative Erklärungsansätze, wie beispielsweise in [125] vorgestellt, beschreiben die Interferenz
zwischen Elektronen, die an der wachsenden Lage reflektiert werden, und den Elektronen, die an
der wachsenden Lage gebrochen und an der darunter liegenden Lage reflektiert werden. Das innere
Potential der wachsenden Lage steigt linear mit der Bedeckung, was vergleichbar zu einem sich
verändernden „Brechungsindex“ betrachtet werden kann.
Unabhängig von der theoretischen Beschreibung, wird im Allgemeinen angenommen, dass die Os-
zillation eine Funktion der Bedeckung der Oberfläche ist und sich somit eine direkte Korrelation
zwischen einer vollständigen Oszillation und dem Abscheiden einer vollständigen Monolage ergibt.
Dies gestattet die Dickenbestimmung eines Dünnfilms monolagengenau durch Abzählen der Oszil-
lationen.
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3.1.3. PLD-Kammer mit in-situ RHEED
Die in Kapitel 4 und 5 untersuchten Dünnfilme wurden in der als B-Kammer (von engl. beam) be-
zeichneten PLD-Kammer hergestellt. Der Aufbau der Kammer ist schematisch in Abbildung 3.5 ge-
zeigt. Anwendung findet ein KrF excimer Laser LAMBDA PHYSIK LPX 305 der Wellenlänge λ = 248
nm. Der Laserspot wird durch eine Blende verkleinert, über einen Umlenkspiegel in die Kammer
geleitet und mittels einer Linse (der Brennweite fLinse = 25 cm) auf das Target fokussiert. Der Strahl
trifft mit einem Winkel β nahe 90○ auf das Target.
Genutzt wurden gepresste keramische Targets. Diese wurden bei 80 bar gepresst und anschließend
für 6 Stunden bei 1500○C in Luft gesintert. Für die Herstellung von Mischkristallen wurden die
Pulver im entsprechenden stöchiometrischen Verhältnis, bezogen auf at% gemischt und anschlie-
ßend gepresst und gesintert. Während des Wachstumsprozesses wird das Target um 360○ rotiert und
gleichzeitig aus der Mittellage ausgelenkt, um einen homogenen Materialabtrag zu gewährleisten.
Die Targets sind derart montiert, dass während des Herstellungsprozesses bis zu 3 verschiedene Tar-














Abbildung 3.5. : PLD-Kammer mit in-situ RHEED
Der Target Substrat Abstand lT−S in der Kammer beträgt ca. 6 cm. Die Substrattemperatur wird über
einen Widerstandsheizer eingestellt. Dieses System ist verglichen mit einer Laserheizung träge und
bedarf einiger Zeit zum Einstellen der gewünschten Proben- bzw. Substrattemperatur TSub. Die Tem-
peratur wird durch einen Temperaturfühler, der rückwärtig in den Heizer eingeführt wird, bestimmt.
Diese Methodik ist problematisch, da sie nicht die Temperatur direkt auf der Probenoberfläche ermit-
telt. Mit dem Ziel eine genauere Einschätzung von TSub auf der Substratoberfläche zu erhalten, wur-
de das Thermoelement mit Leitsilber auf die Vorderseite eines Substrates aufgeklebt. Die gemessene
Eichkurve von TSub als Funktion der Heizerleistung PHeiz ist in Abbildung 3.6 (a) gezeigt. Einmal bei
einem Sauerstoffpartialdruck p(O2) von 800 mbar O2 und andermal bei p(O2) = 0.002 mbar O2 wur-
de dem System jeweils eine Stunde Zeit gegeben die Temperatur einzustellen. Mit Hilfe des Verlaufes
lässt sich eine genauere Einschätzung von TSub für die jeweils angelegte Heizerleistung geben.
Die Energiedichte des Lasers kann über die Veränderung der Stellung der Fokussierlinse variiert
werden. Eine Verschiebung aus der Fokalposition führt zu einem größeren Laserspot auf der Targe-
toberfläche, was wiederum die Energiedichte εL in J/cm2 reduziert. Die Abhängigkeit der Energie-
dichte von der Linsenstellung L, wobei L = 3.2 cm dem Fokus auf der Targetoberfläche entspricht,
ist in Abbildung 3.6 (b) aufgezeigt.
Das Substrat wird mit Leitsilber auf einer Metallplatte aufgeklebt. Die Metallplatte besitzt ein Loch,
so dass die thermische Strahlung das Substrat direkt erreichen kann. Das Substrat inklusive der kom-
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p(O ) = 0.002 mbar2
p(O ) = 800 mbar2
(a) (b)
Fokus
Abbildung 3.6. : (a) Bestimmung der Substrattemperatur für p(O2) = 800 mbar (blau) und
p(O2) = 0.002 mbar (rot) als Funktion der Heizerleistung PHeiz in der B-Kammer.
Des Thermoelement zur Bestimmung der Temperatur wurde dafür auf die Vor-
derseite eines SrTiO3 Einkristalls aufgeklebt. (b) Verlauf der Energiedichte in der
B-Kammer in Abhängigkeit von der Linsenstellung L. L = 3.2 cm entspricht der
Übereinstimmung von Targetoberfläche und Fokalebene
pletten Heizerkonstruktion kann in einem Winkelbereich von ca. 60○ gedreht werden, um eine Aus-
richtung entlang einer kristallographischen Richtung für den Elektronenstrahl des RHEED-Systems
zu ermöglichen. Während des Abscheidevorganges kann das Substrat nicht rotiert werden, was zu
einem Gradienten der Schichtdicke bzw. zu geringfügigen Inhomogenitäten der Eigenschaften (z.B.
Dotierkonzentration x) führt.
Das RHEED-System (STAIB Terr RHEED) ist seitlich an die Kammer angeflanscht und kann über
Justierschrauben auf die Substratoberfläche ausgerichtet werden. Der reflektierte Elektronenstrahl
trifft auf einen Phosphorschirm, der durch eine dahinterliegende Kamera gefilmt wird.







L = 6 cm lT-S
Abbildung 3.7. : PLD-Kammer ohne in-situ RHEED
Die in Kapitel 6 diskutierten Dünnfilme sind in einer PLD-Kammer ohne in-situ Kontrollmöglich-
keit mit RHEED abgeschieden wurden. Grund dafür ist die Vermeidung einer Kontamination der
B-Kammer mit ferromagnetischen Verunreinigungen. Die sogenannte G-Kammer wurde ursprüng-
lich für Hochtemperatursupraleiter gebaut. Sie ist ausgelegt für eine Beschichtung auf größeren Sub-
straten respektive Wafern. Konsequenterweise sind die Dimensionen der Kammer größer. Der Target
Substrat Abstand lT−S beträgt ca. 11 cm. Darüber hinaus ist der Einfallswinkel des Laserstrahls auf
die Targets β = 45○. Die Substrattemperatur wird erneut über ein Thermoelement bestimmt, welches
von hinten in den Widerstandsheizer eingeführt wird. Eine Eichung oder Kontrolle, wie sie für die
B-Kammer erfolgte, ist für diese Kammer nicht vorgenommen wurden.
Schematisch ist die G-Kammer in Abbildung 3.7 dargestellt. Der Laserstrahl trifft diesmal direkt,
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ohne Umlenkspiegel auf die Fokussierlinse (fLinse = 30 cm). Die Energiedichte wurde, für die im
Rahmen dieser Arbeit untersuchten Proben, konstant bei εL = 2.0 J/cm2 gehalten. Die Targets wer-
den um 360○ rotiert und aus der Mittellage ausgelenkt um eine homogene Ablation zu gewährleis-
ten. Im Gegensatz zur B-Kammer bietet sich hier die Möglichkeit der vollständigen Substratrotation
während der Abscheidung. Homogene Dünnfilme könne hergestellt werden, wie dies bereits für die
Hochtemperatursupraleiter gezeigt werden konnte [126].
3.2. Strukturelle und chemische Charakterisierung
3.2.1. Röntgendiffraktometrie
theoretische Grundlagen
Die zentrale Gleichung zur Beschreibung der Röntgendiffraktometrie (engl. X-ray diffraction (XRD))
ist die Braggsche Reflexionsbedingung:
2dhklsin(θ) = nλ (3.5)
Konstruktive Interferenz der an verschiedenen Netzebenen reflektierten Röntgenstrahlen tritt für
ganzzahlige Vielfache der Wellenlänge auf. Der Braggwinkel θ definiert den Winkel zwischen dem
ein- oder ausfallendem Strahl.
Die kinematische Theorie imperfekter Kristalle beschreibt näherungsweise die Resultate, die sich
aus der XRD ergeben. Eine grundlegende Annahme ist, dass die Beugung der Röntgenstrahlen am
Kristall elastisch erfolgt. Darüber hinaus gilt, dass die Wellenlängen des einfallenden und gebeugten
Strahls identisch sind und dass der gebeugte Strahl in den Halbraum oberhalb der Probenoberfläche
austritt. Die z-Komponente des Wellenvektors des gebeugten Strahls ist immer positiv (sogenannte
Bragg-Geometrie). Nimmt man zusätzlich an, dass der gebeugte Strahl keiner zusätzlichen Streu-
ungen unterliegt sowie mögliche Interferenzen zwischen Primär- und Sekundärstrahl ausbleiben,
spricht man von der kinematischen Beugungstheorie [127].
Betrachtet man die Streuung an zwei Streuzentren (Atome) A und B im Volumenelement d3r, wobei
A im Ursprung liegt, so trifft der einfallenden Strahl mit dem Wellenvektor s̄0 auf die Atome. Nach
dem Huygensschen Prinzip entstehen sphärische Sekundärwellen, die im allgemeinen eine Phasen-
differenz besitzen. Für konstruktive Interferenz muss der Wegunterschied ∆l gerade ein Vielfaches







S̄(n1ā1 + n2ā2 + n3ā3) = nλ, (3.6)
wobei S̄ der aus der Differenz von ein- und ausfallenden Vektoren resultierende Streuvektor ist. Die-
ser steht senkrecht auf der von den Vektoren ā1/h, ā2/k und ā2/l aufgespannten Ebene. Die Distanz
dhkl vom Ursprung (wo sich A befindet) des Koordinatensystems zu dieser Ebene stellt eine Projek-






wobei 2θ als Winkel zwischen ein- und ausfallendem Wellenvektor gilt.
Dieses Äquivalent zur Bragg-Bedingung liefert die Erklärung für die Gültigkeit der einfachen Refle-
xion der Bragg-Gleichung (3.5).
Die theoretische Grundlage wurde in eine dynamische Theorie von Darwin, Ewald und von Laue
erweitert und löst die Wellengleichung exakt [127]. Zusätzlich wird eine Schichtdickenabhängigkeit
und der Einfluss von Grenzflächen berücksichtigt. Sowohl die Intensität als auch die Halbwertsbreite
(engl. full width half maximum FWHM) hängen von der Schichtdicke ab. Ursächlich ist, dass die
Intensität des Röntgenstrahls einmal durch den Photoeffekt und andermal durch die Bildung von
gestreuten Strahlen gemindert wird [127].
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Abbildung 3.8. : Ewald-Konstruktion einer [00l]-orientierten Probe. Die Ewaldkugel ist blau
markiert aus [128].
Eine anschauliche Darstellung der gegebenen Erläuterung stellt die Ewald Konstruktion dar. In Ab-
bildung 3.8 ist die Ewald Konstruktion für einen [00l] orientierten Kristall aufgezeigt. Die Ordinate
zeigt entlang der [00l] Richtung. Der Zusammenhang zwischen dem reziproken Raum der Probe und
dem Diffraktometer wird in dieser Darstellung offensichtlich. Der einfallende s̄0 und der gebeugte
Strahl s̄ definieren die Beugungsebene. Der Kreis um den Ursprung des Wellenvektors s̄0 mi Radius
2π/λ wird als Ewaldkugel bezeichnet. Für S̄ = s̄− s̄0 tritt effektive Beugung auf, wenn dies mit einem
reziproken Gittervektor zusammenfällt. Der Halbkreis um den Koordinatenursprung reduziert die
Anzahl erreichbarer Reflexe auf die mit dem Diffraktometer erreichbaren.
Messaufbau
Für die Messungen im Rahmen dieser Arbeit wurde ein Philips Analtyical Materials Research Dif-
fraktometer vom Typ X’Pert verwendet. Genutzt wird eine Kupferanode und eine Wolframkathode.
Zwei Goniometer mit unterschiedlicher Auflösung ermöglichen die Messung in verschieden Modi.
Beide Goniometer arbeiten in der Bragg-Brentano-Geometrie.
Im Weitwinkelgoniometer wird der Strahl über einen Spalt linienförmig auf den Probenhalter fo-
kussiert. Daraufhin gelangt der einfach gebeugte Strahl über einen weiteren Spalt zum Detektor.
Für dieses Goniometer wird die Röntgenstrahlung nicht monochromatisiert, was zum Auftreten des
Kα1- und Kα2-Reflexe in den Beugungsmustern führt. Variabel einstellbar ist der Winkel zwischen
der Spaltachse und der Probennormale ω als auch der Winkel zwischen Probennormale und Detek-
torachse 2θ. Darüber hinaus besteht die Möglichkeit den Probenhalter in der Ebene der Probenober-
fläche 360○ zu rotieren (φ). Die Kombinationsmöglichkeiten, die sich aus der Veränderung von 2θ, ω
und φ ergeben, schränken die Anzahl an zugänglichen Reflexen ein.
Zugänglich wird die Gesamtheit der Reflexe mit dem hochauflösenden Goniometer. Hierbei kann
die Probe zusätzlich verkippt (ψ) und in der Höhe angepasst werden. Der Röntgenstrahl wird in die-
ser Messgeometrie in einem Bartels Monochromator auf eine Wellenlänge festgelegt. Dies ermöglicht
mit der Kombination eines wahlweise zu verwendenden Germanium Analysatorkristalls eine hohe
Auflösung. Diese Messung wird dann „triple-axis“ genannt. Die minimale Schrittweite des hochauf-




Diese Methodik ist das Standardverfahren zur Charakterisierung von Kristallen und Dünnfilmen.
Probe und Detektor werden relativ zur Strahlenquelle rotiert, wobei der Detektor die doppelte Win-
kelgeschwindigkeit aufweist. Diese Bewegung entspricht im reziproken Raum einem senkrechten
Schnitt durch die Reflexebene und ist linear. Diese Methode wird auch als 2θ − θ Scan bezeichnet.
Im Bild der Ewald Konstruktion entspricht die Messung einer Rotation der Ewald Kugel um den
Ursprung.
Ausschließlich symmetrische Reflexe sind zugänglich. Unter Einbeziehung von Gleichung 3.5 ist es
möglich aus den Winkelpositionen der Reflexe die Abstände der Netzebenen dhkl zu bestimmen.
Korrekturen sind notwendig, um einerseits Fehler des Messaufbaus und andererseits manuelle Feh-
ler zu kompensieren [129].
ω Scan
Hierbei wird der Detektor fixiert und nur die Probe rotiert, was einem festen 2θ entspricht. Die Be-
wegung im reziproken Raum ist analog zu einer Bewegung auf dem Rand eines Kreises, dessen
Mittelpunkt im Ursprung liegt. Die Halbwertsbreite des ω Scans für symmetrische Reflexe ist korre-
liert zur Mosaizität des Kristalls und ermöglicht Aussagen zur kristallinen Qualität der Probe. Ein ω
Scan mit offenem Detektor wird als Rocking-Kurve bezeichnet.
Darstellung des reziproken Raumes
Eine unabhängige Bewegung von 2θ und ω gibt für einen symmetrischen Reflex eine Vorstellung von
der Kontur des selbigen. Eine Kombination von 2θ −ω und ω Scan bildet den reziproken Gitterpunkt
ab. Eine solche Darstellung wird Reciprocal Space Map (RSM) genannt. Die Messung verlangt ein
sehr genaues Messen (triple-axis Geometrie) und damit verbundene eine hohe Auflösung.
Messung asymmetrischer Reflexe
Asymmetrische Reflexe sind, abhängig von der Symmetrie des Kristalls n-fach detektierbar. Zur Be-
stimmung der jeweiligen Winkel wird ein 360○ φ Scan durchgeführt. Für c-orientiertes ZnO beispiels-
weise ergeben sich für den [101̄4] Reflex 6 Maxima als Folge der hexagonalen Symmetrie. Nach Be-
stimmung von φ kann erneut ein 2θ − ω oder ω Scan erfolgen. Problematisch ist oftmals das Feh-




Die Rasterkraftmikroskopie (engl. atomic force microscopy (AFM) oder scanning force microscopy
(SFM)) basiert auf den wirkenden Kräften zwischen der Oberfläche der Probe mit einer Testspitze.
Die relevanten elektromagnetischen Wechselwirkungen sind im Einzelnen:
• Pauli- Abstoßung und Ionische Abstoßung verhindern das Eindringen der Spitze in die Pro-
benoberfläche. Ursächlich ist, gemäß dem Pauli-Prinzip, die Unmöglichkeit der Überlappung
der Wellenfunktionen von Elektronen gleicher Quantenzahl. Im Fall einer teilweisen Überlap-
pung der Elektronenwolken resultiert aus der unvollständigen elektrostatischen Abschirmung
der Atomkerne eine abstoßende Coulombkraft, die ionische Abstoßung. Innerhalb eines Nano-
meters fallen beide Kräfte um Größenordnungen ab.
• Van der Waals-Kräfte wirken zwischen elektrischen Dipolen. Sie besitzen eine r−7 Abhängig-
keit vom Abstand der beiden Pole. Für Festkörper mit einer Vielzahl von Dipolen ergibt sich
jedoch näherungsweise eine r−2 Abhängigkeit. Diese Kräfte spielen für das AFM eine entschei-
dende Rolle. Insbesondere im sogenannten Non-contac oder tapping Modus sind die langreich-
weitigen Kräfte entscheidend.
• Adhäsion und Kapillarkräfte werden durch eine Verringerung der Oberflächenenergie bei der
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Annäherung der Spitze bedingt. Diese Effekte sind abhängig von der Spitzenform und den
Messbedingungen (z.B. Vakuummessungen). Insbesondere Wasseradsorptionsschichten und
andere Verunreinigungen können zu adhäsiven Kräften führen, da sich eine Meniskus auf dem
Verunreinigungsfilm ausbildet. Für Metall–Metall Kontakte könne auch kurzreichweitige Kräf-
te durch Elektronen-Austausch-Effekte auftreten.
• Reibung und elastische Kräfte entstehen durch Bewegung der Spitze über die Probe, was
im Fall des Non-contact Modus nicht auftreten sollte. Es lassen sich messbare Torsionseffekte
im Kantilever messen, die vom Oberflächenpotential der Probe abhängt. Informationen über
chemische und strukturelle Inhomogenitäten, sowie über die Elastizität der Oberfläche können
gewonnen werden.
• Elektrostatische und magnetische Kräfte sind die langreichweitigsten. Beispielsweise lassen
sich daraus Informationen über ferromagnetische oder ferroelektrische Domänen gewinnen.
Eine schematische Darstellung der Kräfteverhältnisse als Funktion des Kantilever-Proben Abstandes














Abbildung 3.9. : (a) Schematischer Verlauf der Kräfte zwischen Kantilever und Probenober-
fläche als Funktion des Abstandes rK−P in einem Rasterkraftmikroskop. Zusätz-
lich sind die Bereiche der verschiedenen Messmodi angedeutet. (b,c) Funktions-
weise des Non-contact Modus des im Rahmen dieser Arbeit genutzten AFMs
(aus [130]). Im Fall von (b) ist der Abstand von Spitze und Probe groß, wohinge-
gen im Fall von (c) der Spitze nahe der Oberfläche lokalisiert ist.
Messmethode
Die Messungen erfolgten mit einem Rasterkraftmikroskop XE-150 der Firma Park Systems. Der im
Rahmen dieser Arbeit genutzte Messmodus wird als Non-contact Modus bezeichnet. Dabei wird der
Kantilever durch ein Piezoelement in Schwingung versetzt. Die Anregungsfrequenz liegt in der Nä-
he der Eigenschwingfrequenz des Kantileverarmes f0. Die Resonanzfrequenz wird automatisch über
eine systematische Variation der Anregungsfrequenz ermittelt. Ausgenutzt wird in diesem Mess-
modus, dass die Amplitude eine Funktion der Distanz zur Probenoberfläche ist (siehe Abbildung
3.9 (b,c)). Die Wechselwirkung mit der Probenoberfläche dämpft die Schwingung. Die Regelung
des Piezoelementes in z-Richtung erfolgt über einen Vergleich der aktuellen Kantileveramplitude
(beeinflusst durch die Oberfläche) mit einem festgelegten Minimalamplitude (Setpoint). In der Re-
gelschleife des Kantilevers wird die Intensität des auf dem Kantilever reflektierten Diodenstrahls
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in verschiedenen Quadranten des Detektors auf die Gesamtintensität normiert und schließlich mit
dem Schwellenwert der Maximalauslenkung verglichen. Darüber hinaus sind auch auftretende Pha-
senunterschiede zwischen Anregungsfrequenz und Kantileverfrequenz messbar. Die hier genutzte









Die im Rahmen dieser Arbeit gezeigten Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) Aufnahmen
wurden von Dr. Gerald Wagner und Prof. Dr. Dietrich Hesse vom MPI Halle aufgenommen. Genutzt
wurde dafür ein Philips CM-20T TEM mit einer Beschleunigungsspannung von 200 kV.
Der zu untersuchende Dünnfilm wird von den Elektronen durchstrahlt, was bedingt, dass dieser
sehr dünn ist. Die Probenpräparation wurde entweder von Herr Wagner selbst oder von Dipl.-Phys.
Jörg Lenzner mittels Ionenstrahlätzens in einem Doppelstrahlmikroskop (DBM) des Typs Novalab
200 der Firma FEI Company ausgeführt.
Ein TEM wird üblicherweise in eine Beleuchtungs- und eine Abbildungseinheit unterteilt. In der Be-
leuchtungseinheit werden die von der Elektronenquelle gelieferten Elektronen in einem Kondensor-
Linsensystem so abgelenkt, dass sie den zu beobachtenden Objektabschnitt gleichmäßig ausleuchten
und alle etwa parallel zueinander auf das Objekt einfallen.
Der einfachste Fall einer Abbildungseinheit setzt sich aus einer Objektiv- und eine Projektionslin-
se zusammen. Die Elektronen werden beim Durchgang durch die Probe gebeugt und anschließend
durch die Objektivlinse in der hinteren Brennebene in einem Punkt fokussiert. Hier entsteht das
Beugungsbild. Die Projektionslinse ihrerseits ist auf die Bildebene der Objektivlinse fokussiert und
bildet das Zwischenbild auf dem Schirm ab. Die auftretende Problematik der Kontrastarmut kann
durch Nutzung der sogenannten Hell- und Dunkelfeldmodi umgangen werden. Hierbei nutzt man
eine Objektivblende derart, so dass das entstehende Bild aus Strahlen, die durch einen Punkt in der
Brennebene laufen, gebildet wird. Für ausschließlich ungebeugte Elektronen wird vom Hellfeldmo-
dus, für gebeugte Elektronen vom Dunkelfeldmodus gesprochen. Um Informationen im Bereich der
Längenskala der Gitterkonstante zu erhalten wird ein hochauflösender Modus verwendet. Das erfor-
derliche hohe Auflösungsvermögen wird durch die Interferenz des Nullstrahls mit Strahlen höherer
Ordnung realisiert.
Die Streuung ist abhängig von der Kristallstruktur und der Ordnungszahl der Atome. Atome mit
höherer Ordnungszahl wechselwirken stärker mit dem Elektronenstrahl, wodurch ein Beugungs-
kontrast auftritt. Änderungen der Kristallstruktur, wie beispielhaft in der Umgebung von Defekten
als Folge innerer Spannungen des Gitters, erlauben die Realstruktur von Festkörpern zu bestimmen.
Das vom Objektiv-Linsensystem erzeugte Zwischenbild wird vom Projektiv-Linsensystem vergrö-
ßert und auf einen Detektor abgebildet. Alternativ kann die Fokusebene der Objektivlinse abgebil-
det werden, womit ein Elektronenbeugungsbild aufgenommen wird. Das TEM kann in verschie-
denen Modi betrieben werden. Zu nennen sind beispielsweise hochauflösende Messungen, Hell-
und Dunkelfeldmodus, Beugungsmodus, Elektronen Energieverlustspektroskopie sowie Röntgen-
Mikroanalyse.
3.2.4. Energiedispersive Röntgenspektroskopie
Im Rasterelektronenmikroskop lässt sich die chemische Zusammensetzung der Probe ermitteln. Die
energiedispersive Röntgenspektroskopie (EDX) nutzt die charakteristische Röntgenstrahlung, die,
als Folge der Anregung mit einem Elektronenstrahl, von den Atomen abgegeben wird [131]. Auf-
genommen wird dabei vom EDX-Detektor ein von Bremsstrahlung überlagertes Röntgenspektrum.
Über das Intensitätsverhältnis der materialspezifischen, charakteristischen Linien der in der Probe
enthaltenen Elemente, kann das Mengenverhältnis der Elemente untereinander ermittelt werden.
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Problematisch ist dabei das Fehlen eines festen Bezugspunktes, womit gegebenenfalls ein zusätzli-
cher Fehler verbunden ist. Generell gilt als Nachweisgrenze ca. 0.1 at%. Sowohl die Absorption im
Detektorfenster als auch eine abnehmende Fluoreszenzausbeute schränken die Empfindlichkeit für
leichte Elemente ein.
Die Messungen wurden von Dipl.-Phys. Jörg Lenzner durchgeführt. Verwendung fand ein Doppel-
strahlmikroskop (DBM) des Typs Novalab 200 der Firma FEI Company.
3.2.5. Rutherford-Rückstreuspektrometrie und Partikel-induzierte Röntgenemission
Die Rutherford-Rückstreuspektrometrie (engl. Rutherford backscattering spectrometry (RBS)) als
auch die Partikel (auch Proton) -induzierte Röntgenemission (engl. Particle-Induced X-ray Emission
bzw. Proton Induced X-ray Emission (PIXE)) sind geeignete Methoden die chemische Zusammenset-
zung der Dünnfilme und Targets zu bestimmen.
Die Messungen wurden von Dr. Christoph Meinecke und Dipl. Phys. Martin Rothermel an der Uni-
versität Leipzig, Abteilung Nukleare Festkörperphysik (Leiter: Prof. Dr. T. Butz) ausgeführt.
Für PIXE- und RBS-Untersuchungen wurde die Hochenergie-Ionen-Nanosonde LIPSION an der Uni-
versität Leipzig mit einem breiten Ionenstrahl des Durchmessers von 0.4 mm verwendet. Die Proto-
nenenergie betrug 2.25 MeV bei 20 nA für RBS, PIXE und dem sogenannten channeling. Im Fall der
RBS wird ein Canberra PIPS Detektor mit einem Rückstreuwinkel Ω = 170○ verwendet. Die Röntgen-
spektren wurden mit einem Röntec Si(Li) Detektor aufgenommen (aktives Gebiet: 9.6 mm2, Energie-
auflösung: ∆EX = 138 eV bei 5.9 keV). Die Anteile der chemischen Elemente wurden im Fall der PIXE
aus GeoPIXE II [132] gewonnen.
Die RBS basiert auf der elastischen Streuung von energetischen Ionen (H, He, Li) mit den Probena-
tomen über die Coulombabstoßung im unteren MeV-Bereich. Tiefenabhängig kann die elementare
Zusammensetzung bis typischerweise zu einer Tiefe von 1 µm aus der Energieverteilung der rück-
gestreuten Ionen gewonnen werden. Beim Eindringen in die Probe verlieren Ionen auf Grund in-
elastischer Kollisionen (mit Elektronen) Energie. Ein Anteil der Ionen wird elastisch zurückgestreut
und kann detektiert werden. Die Energie nach dem Rückstreuen hängt dabei von der Masse des
Kollisionspartners und der Tiefe des -prozesses ab. Eine theoretische Erklärung erfolgt auf Basis der
Zwei-Teilchen-Streukinematik und unter der Voraussetzung der Energie- und Impulserhaltung.
Der Rutherford-Streuquerschnitt stellt hierbei die Wahrscheinlichkeit für die Rückstreuung der Ionen
an einem entsprechenden Targetatom für reine Coulombabstoßung dar [133].
Zur zusätzlichen Beurteilung der kristallinen Qualität kann der channeling Modus ausgenutzt wer-
den. Hierbei gilt, dass im Fall der Überlagerung des Ionenstrahl mit einer niedrig indizierten Kris-
tallachse (innerhalb eines kritischen Winkels), die Ausbeute stark absinkt. In Bereichen zahlreicher
Oberflächen- oder Volumendefekten bilden sich im Spektrum lokale Maxima aus.
Für die PIXE-Untersuchungen wird die Probe ebenfalls mit einem Ionenstrahl beschossen. Die Pro-
benatome werden durch den Beschuss mit Protonen auf den inneren Schalen ionisiert. Elektronen
werden aus der Atomhülle herausgeschlagen und als Folge kommt es zum Aussenden charakte-
ristischer Röntgenstrahlung. Diese wird bei der PIXE zur Bestimmung der Elementkonzentration
benutzt. Großer Vorteil ist, dass ein geringer Bremsstrahlenuntergrund vorliegt und auch Spurenele-
mente detektiert werden können.
3.2.6. Röntgenphotoelektronenspektroskopie
Die Röntgenphotoelektronenspektroskopie (XPS) basiert auf dem photoelektrischen Effekt, wie er
1905 von Einstein beschrieben wurde.
hν = Eekin −EeB (3.9)
Hierin ist Eekin die kinetische Energie der austretenden Elektronen,E
e
B die Bindungsenergie der Elek-
tronen im Festkörper und hν die Energie der Strahlung. Beschießt man die Probe mit monochro-
matischen Licht werden Photoelektronen herausgelöst und können im Ultra-Hoch-Vakuum (UHV)
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detektiert werden. Die kinetische Energie steht in direktem Zusammenhang zu den Orbitalen aus
denen sie herausgelöst werden. Die Abhängigkeiten geben Aufschluss über die chemische Zusam-
mensetzung sowie über die chemische Umgebung innerhalb des Kristalls.
Die XPS ist extrem oberflächensensitiv, was in der geringen Ausdringtiefe der ausgelösten Elektro-
nen seinen Ursprung hat. Die mittlere freie Weglänge für Elektronen im Festkörper ist für die unter-
suchten Energiebereiche zwischen 1 nm und 10 nm. Die im Rahmen dieser Arbeit gezeigten Spek-
tren wurden an einem von SPECS entwickelten UHV Messplatz aufgenommen. Es handelt sich um
ein zwei Vakuum-Kammer System, einmal eine Kammer für Probenpräparationen und andermal
die Hauptkammer zur Messung, die durch ein Ventil getrennt werden können. Die Hauptkammer
ist mit einer monochromatischen Al Kα Röntgenquelle XRC 1000, sowie einem halbkugelförmigen
PHOIBOS 100-MCD5 Analysator ausgestattet [134].
Die Untersuchungen wurden von Dr. Tobias Hammer oder von Christian Voigt am Wilhelm-Ostwald-
Institut für Physikalische und Theoretische Chemie der Universität Leipzig ausgeführt.
3.3. Optische Charakterisierung
3.3.1. Transmissionsmessungen
Die optischen Transmissionsmessungen wurden mit einem Zweistrahl-Spektrometer LAMBDA 19
der Firma Perkin Elmer durchgeführt. Der nutzbare Wellenlängenbereich erstreckte sich vom ultra-
violetten (UV) über den sichtbaren (VIS) bis hin zum nahen infraroten (NIR) Bereich. Eine Deute-
riumlampe erzeugt das ultraviolette, eine Wolfram-Halogenlampe das sichtbare bis infrarote Licht.
Die Umschaltung der Lampen erfolgt, wie der Wechsel der Detektoren automatisch. Im Strahlengang
des Lichts befindet sich ein Doppelmonochromator, der das Licht monochromatisiert, und ein ver-
spiegelter Chopper, der es in Proben- und Referenzstrahl aufspaltet. Die Auswertung erfolgt mittels
des Lambert Beer’sche Gesetz.
I = I0exp(−α( h̄ω)d) (3.10)
Daraus lässt sich der Absorptionskoeffizient α(λ) bestimmen. Die Bandlücke kann für direkte Halb-






Für indirekte Halbleiter gilt hingegen Gleichung 3.12.
α( h̄ω)∝ ( h̄ω −Eg)2
h̄ω
(3.12)
In der Regel wird,z.B. für direkte Halbleiter, (α( h̄ω) × h̄ω)2 als Funktion von h̄ω aufgetragen und
eine lineare Anpassung der abfallenden Flanke vorgenommen. Der Schnittpunkt mit der x-Achse
stellt die Bandlücke dar. Darüber hinaus ist es möglich die Schichtdicke der untersuchten Schicht
aus den zu beobachtenden Interferenz-Minima und -Maxima sowie der Bedingung für konstruktive




Unter Nutzung von Gleichung 3.13 kann die Schichtdicke d bestimmt werden. Notwendig ist dafür
die Kenntnis von n(λ). Die im Rahmen dieser Arbeit vorgestellten Transmissionsmessungen wurden
von Frau Dipl.-Ing. Ulrike Teschner an der Universität Leipzig in der Abteilung Festkörperoptik




Lumineszenz entsteht im angeregten Halbleiter bei der strahlenden Rekombination von freien La-
dungsträgern bzw. Exzitonen. Abhängig vom Anregungsmechanismus teilt man in Photolumines-
zenz (PL), für die Anregung mit Photonen, und Kathodolumineszenz (KL), wenn die Anregung mit
Hilfe eines Elektronenstrahls erfolgt.
Generell kann man unterscheiden zwischen bandkantennaher (engl. near band edge (NBE)) Lumi-
neszenz und der Lumineszenz tiefer Störstellen.
Band-Band Rekombination Im idealen Halbleiter thermalisieren die Bestandteile der generierten
Elektron-Loch Paare in das Minimum von Leitungs- bzw. das Maximum vom Valenzband. Die Re-
kombinationswahrscheinlichkeit für direkte Halbleiter ist hier am höchsten. Im ZnO werden im All-
gemeinen solche Übergänge bis zur Raumtemperatur nicht beobachtet, da die hohe Exzitonenbin-
dungsenergie Eb von 60 meV deutlich größer ist, als die thermische Energie kBT , welche etwa 25
meV bei Raumtemperatur beträgt. Es sind demnach ausschließlich Mechanismen in Verbindung mit
Exzitonen zu beobachten.
Störstellenrekombination In jedem realen Halbleiter gibt es Verunreinigungen bzw. Störstellen, her-
vorgerufen durch Fremdatome, Atome an nicht zum Kristallgitter gehörenden Positionen oder feh-
lende Atome. Man bezeichnet Störstellen mit überschüssigen Elektronen als Donatoren und Störstel-
len mit Mangel an Elektronen als Akzeptoren. Eine weitere Einteilung erfolgt in Abhängigkeit der
Bindungsenergie zur Störstelle. Für flache Störstellen gilt, dass die Bindungsenergie klein gegenüber
der Bandlücke ist, wohingegen für tiefe Störstelle die Bindungsenergie groß ist und die Störstelle im
Rahmen eines tight-binding Modells beschrieben werden kann.
Photolumineszenz
Die Anregung der Lumineszenz wurde mit monochromatischem Laserlicht erreicht. Hierzu wur-
de die 325 nm-Linie eines cw-HeCd Lasers genutzt. Für Tief- und Raumtemperaturuntersuchun-
gen wurden verschiedene Kryostaten bzw. Anregungswege genutzt. Die Anregungsleistungsdichte
konnte während der Messung mittels Quartzglas-Neutraldichtefiltern verändert werden. Für Tief-
temperaturmessungen wurden die Proben in einem He-Badkryostaten eingebaut. Durch Verringe-
rung des Drucks über der Flüssigkeit wurde der superfluide Zustand des Heliums erreicht, so dass
eine Temperatur von ca. 2 K erreicht werden konnte. Die Temperatur wurde mittels einer kalibrier-
ten Ge-Diode direkt am Probenhalter gemessen. Die Lumineszenzstrahlung wurde mit Hilfe eines
320 mm Gittermonochromators und verschiedenen Gittern spektral zerlegt und über einen Sekun-
därelektronenvervielfacher (SEV) mit Peltier-gekühlter GaAs-Photokathode detektiert. Die minimal
mögliche spektrale Bandbreite bei dieser Messanordnung betrug 0.08 nm.
Kathodolumineszenz
Bei der Kathodolumineszenz (KL) werden Elektron-Loch-Paare durch einen Elektronenstrahl gene-
riert. Als Folge der Rekombination dieser werden Lichtquanten emittiert. Der Elektronenstrahl wird
mit einer Wolfram-Glühkathode erzeugt. Die Beschleunigungsspannung kann zwischen 2 kV und 30
kV variiert werden. Der Anregungsstrom ist beliebig einstellbar.
Die Probe befindet sich in einer Vakuumkammer und kann bei Bedarf gekühlt werden. Die Messun-
gen erfolgen bei einem Druck von 10−5 mbar. Die durch den Elektronenstrahl hervorgerufene Lumi-
neszenz wird mittels eines Ellipsoid-Spiegels gesammelt und auf den Austrittsspalt fokussiert. Hier-
bei hat man die Möglichkeit den Spiegel in der Ebene sowohl in x-Richtung als auch in y-Richtung
zu verschieben, um damit das Licht auf den Austrittsspalt zu fokussieren. Die Probe kann zusätzlich
in der Höhe (z-Richtung) verschoben werden. Das Licht wird über 320 mm Gittermonochromator
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auf die CCD gelenkt. Die stickstoffgekühlte CCD bietet eine Auflösung von 1024 × 256 Pixeln. In der
hier vorgelegten Arbeit wurden alle Untersuchungen entweder mit einem 150-Strich oder mit einem
600-Strich Gitter vorgenommen, was einem zugänglichen Energiebereich von 3.7 eV bzw. 1.14 eV ent-
spricht. Für das 600-Strich Gitter ergibt sich in Kombination mit der CCD eine spektrale Bandbreite
von 0.13 nm.
Für Tieftemperaturmessungen wird die Probe in einen He-Durchflusskryostaten eingebaut. Die mi-
nimal zugängliche Temperatur beträgt T = 11 K. Die Temperaturmessung erfolgte mittels eines am
Probenbett angebrachten Widerstandsthermometers. Da der Elektronenstrahl im Rasterelektronen-
mikroskop in lateraler Richtung abgelenkt werden kann, ist es möglich, einen bestimmten Bereich
der Probe abzutasten und so ein ortsaufgelöstes Spektrum der KL zu erhalten.
3.3.3. Spektroskopische Ellipsometrie
Theoretische Grundlagen
Das Verfahren der Spektroskopischen-Ellipsometrie (SE) wurde einmal genutzt um Schichtdicken zu
bestimmen und andermal um die optischen Konstanten von BaTiO3 und SrTiO3 Dünnfilmen und
Heterostrukturen zu ermitteln. Grundlage der SE [42] ist die Untersuchung der Veränderung der
Polarisation des Lichtes durch seine Wechselwirkung mit einer Probe. Ein Lichtstrahl definierter Po-
larisation wird unter einem wohl definierten Winkel θi auf eine Probe eingestrahlt. Die Polarisation
des reflektierten Strahles wird gemessen, wobei die Änderung des Polarisationszustandes durch das
komplexe Amplitudenverhältnis erfasst wird.
ρ = rp
rs
= tanψ ⋅ exp(i∆), (3.14)
Hierin sind rp und rs die Fresnel-Koeffizienten für parallel bzw. senkrecht zur Einfallsebene polari-
siertes Licht. ψ und ∆ gelten als ellipsometrische Parameter. Die experimentell gewonnenen Spektren
der Parameter werden durch Verwendung geeigneter Modelle simuliert. In die Modelle fließen dabei
Probenstruktur, Schichtdicken, Oberflächenrauhigkeiten und dielektrische Funktionen der Schichten
ein. Unter Verwendung sogenannter parametrisierter Modell-dielektrischer Funktionen können dar-
über Schichtdicken, bandkantennahe optischen Übergänge und die optische Konstanten ermittelt
werden. Eine umfangreiche Beschreibung ist in [135] zu finden.
Messaufbau
Beim VASE-Ellipsometer (J.A. Woollam Co., Inc.) wird Licht einer Xenon-Lampe (∆E = (0.75...5) eV)
durch einen Monochromator spektral zerlegt, mit einem Chopper zerhackt und in eine Lichtleitfa-
ser eingekoppelt. Das parallelisierte Licht durchläuft einen Polarisator und trifft auf die Probe. Der
Lichtfleck ist typischerweise (3 × 5) mm2 groß. Die von der Probe reflektierte Welle gelangt durch
einen rotierenden Analysator auf einen Tandem-Halbleiter-Detektor. Zur Bestimmung der Schicht-
dicke wurde zusätzlich ein Ellipsometer M2000 (J.A. Woollam Co., Inc.) genutzt. Das ganze Lam-
penspektrum (0.73 - 3.24 eV) gelangt durch einen rotierenden Kompensator auf die Probe. Erst das
reflektierte Licht wird auf der Detektionsseite durch einen 2-Gitter-Monochromator zerlegt. Die Mes-
sungen wurden von Dipl. Phys. Helena Franke, Dipl. Phys Stefan Schöche und Dipl. Phys. Tammo
Böntgen an der Universität Leipzig Abteilung Halbleiterphysik durchgeführt.
3.3.4. Raman-Streuung
theoretische Grundlagen
Als Raman-Streuung bezeichnet man die inelastische Streuung von Photonen an optischen Phono-
nen, im Unterschied zur inelastischen Streuung an akustischen Phononen (Brillouin-Streuung) und
zur elastischen Lichtstreuung (Rayleigh-Streuung) [136]. Theoretisch sind zwei Modelle zu nennen.
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Im makroskopischen Bild erfolgt die Streuung nur an Phononen deren atomare Schwingungen eine
Modifikation der Suszeptibilität des Kristalls bedingen. Eine elektromagnetische Welle erzeugt im
Kristall eine Polarisationswelle. Die Gitterschwingung induziert eine Polarisationswelle als Folge
der Oszillation der Suszeptibilität. Die Frequenz dieser Welle besitzt zwei Lösungen, Summe und
die Differenz beider Frequenzen [137].
ωs = ωi ±ω (3.15)
In Gleichung 3.15 repräsentieren ωi und ωs die Kreisfrequenz der einfallenden und gestreuten Welle.
ω ist die Gitterschwingung. Die Summe entspricht der Vernichtung eines Phonons, die Differenz
analog der Erzeugung eines Phonons. Ersterer Vorgang wird als Anti-Stokes-, letzterer als Stokes-
Streuung bezeichnet. Die Gesamtenergie des Systems Photon-Phonon ändert sich auf Grund der
Energieerhaltung nicht [136]. Der Wellenvektor des bei der Streuung erzeugten bzw. vernichteten
Phonons ergibt sich aus der Impulserhaltung zu:
−q̄ = k̄i + k̄s (3.16)
Unter Berücksichtigung von ω ≪ ωi und ωi ≈ ωs folgt, dass ausschließlich Photonen in der Nähe des
Γ-Punktes zum Streuprozess beitragen. Als Raman-Streuung zweiter Ordnung wird der Fall bezeich-
net, wenn zwei Photonen am Streuprozess beteiligt sind.
Im mikroskopischen Bild erzeugt ein einfallendes Photon ein Elektron-Loch-Paar. Für Eg > Eexc, mit
Eexc als Anregungsenergie, entspricht die Energie des Elektrons einem Zustand in der Bandlücke
Eg. Daraus folgt, dass dies als virtueller Zustand mit sehr kurzer Lebenszeit angesehen wird. Das
Elektron-Loch-Paar wechselwirkt als Zwischenzustand mit dem Gitter. Durch Absorption oder Er-
zeugung eines Phonons wird die Energie variiert und bei Rückkehr in den Ausgangszustand das
Raman-gestreute Photon wieder abgegeben [137].
Nähert sich Eexc der Energie eines elektronischen Übergangs im Halbleiter, steigt die Übergangs-
wahrscheinlichkeit des Elektrons in einen angeregten virtuellen oder auch realen (für Eexc > Eg)
Zustand. Der Streuquerschnitt steigt. Für Eexc = Eel mit Eel als Übergangsenergie kommt es zu einer
Resonanz, die Ramanintensität wird maximal.
Mit Hilfe der Raman-Streuung lassen sich Aussagen über die kristallographische Symmetrie gewin-
nen. Anwendung finden dafür Auswahlregeln der Raman-Streuung die eine direkte Verbindung zur
Orientierung auf der Grundlage von gruppentheoretischen Argumenten gestatten.
Die Gruppentheorie lässt Aussagen über die Form des Raman-Tensors entsprechend der Symmetrie
der Schwingung zu. Somit bestimmt die Symmetrie des Kristalls die Auswahlregeln bzw. können
aus den beobachteten Auswahlregeln Informationen über die Symmetrie des Kristalls gewonnen
werden [136].
Massaufbau
Der Messplatz wurde von Dipl. Phys. Christian Kranert aufgebaut und ist in [136] beschrieben. Die
wichtigsten Elemente seien hier kurz wiedergegeben. Zur Anregung der Proben finden zwei Laser
Anwendung. Einer im sichtbaren (λexc = 532 nm, (grüner Laser)) und einer im UV-Spektralbereich
(λexc = 325 nm, (UV-Laser)). Der grüne Laser ist ein diodengepumpter Festkörperlaser (diode pum-
ped solid state, DPSS) mit kontinuierlicher Leistung von 70mW. Das Laserlicht wird über zwei Linsen
(fL1 = 10mm und fL2 = 150 mm) auf einen Strahldurchmesser von 4.8 mm aufgeweitet. Nach Umlen-
kung am ersten Spiegel passiert das Licht eine polarisationserhaltende Strahlenteilerplatte mit einem
Transmissions-Reflexionsverhältnis von 30:70. Eine zusätzlich Polarisation des Laserlichtes findet vor
Anregung der Probe nicht statt. Messungen, bei denen der Analysator parallel zur Polarisation des
Lasers eingestellt wurde, werden im Folgenden parallelpolarisiert genannt und solche senkrecht da-
zu kreuzpolarisiert [136].
Sämtliche Messungen finden in Rückstreugeometrie statt. Statt des Probenhalters kann auch ein
Helium-Durchflusskryostat verwendet werden, in den die Proben mittels
Kohlenstoff–Wärmeleitkleber eingeklebt werden.
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Der UV-Laser ist ein Helium-Cadmium-Gaslaser mit einer nominellen kontinuierlichen Leistung von
60 mW. Die tatsächliche Ausgangsleistung lag bei den hier durchgeführten Messungen im Bereich
(30...40) mW.
In einem Jobin Yvon U1000 Doppelspektrometer wird das Licht spektral aufgeweitet. Der Spalt ist
horizontal, also parallel zur Anregungsebene ausgelegt. Zur Detektion wird eine mit flüssigem Stick-
stoff gekühlte CCD-Kamera mit 2048×512 Pixeln eingesetzt. Die Messungen wurden von Dipl. Phys.
Christian Kranert in der Universität Leipzig Abteilung Halbleiterphysik durchgeführt.
3.4. Magnetische Charakterisierung
3.4.1. Messungen der Magnetisierung mit einem SQUID-Magnetometer
Theoretische Grundlagen
Ein SQUID (engl. Superconducting Quantum Interference Device (SQUID)) besteht aus einem supra-
leitenden Ring (meist eine dünne Schicht), welcher von einem (rf-SQUID), wie in Abbildung 3.10 (a)
oder zwei (dc-SQUID) Josephson-Kontakten unterbrochen ist. Kombiniert werden in einer solchen
Anordnung die Effekte der Flussquantisierung in einem Supraleiter und dem Josephson-Effekt. In
einem supraleitenden Ring durch dessen Fläche ein äußerer magnetischer Fluss φa angelegt wird,
gilt, dass der Gesamtfluss φ durch den Ring immer nur ein Vielfaches des Flussquants φ0 beträgt:
φ = nφ0 (3.17)
Dies bedeutet, dass der Ringstrom einen magnetischen Fluss φind = LJ mit L als Induktivität bewirkt.
Der Gesamtfluss wird somit zum nächsten ganzzahligen Wert von φ/φ0 auf- respektive abgerundet.
LJ kann hierfür maximal φ0/2 betragen.
An einem Josephson-Kontakt ändert sich die Situation, da dies eine Phasenverschiebung bewirkt.
Weiterhin muss gelten, dass der Gesamtfluss durch die Gleichung φ = φa +LJ beschrieben werden
kann. Der Ringstrom J fließt durch den Josephson-Kontakt, wodurch er mit dem kritischen Strom
Ic verknüpft wird [138]. Mit ϕ2 −ϕ1 als Phasendifferenz der Elektronen-Wellenfunktionen über den
Kontakt hinweg, folgt:
φ = φa +L ⋅ Icsin(ϕ2 −ϕ1). (3.18)
Entsprechend ist es möglich jegliche Flussänderungen ∆φa > φ0 durch Messung der Spannungsvaria-
tion U(φ) an den Enden des Josephson-Kontaktes zu detektieren. Das SQUID zählt gewissermaßen


















Zur Messung der Probenmagnetisierung wurde ein SQUID-Magnetometer von Quantum Design
(Modell: MPMS-7) verwendet. In Abbildung 3.10 (b) ist das Prinzip des Gradiometers zweiter Ord-
nung abgebildet. Nachdem die Probe in einem Strohhalm (diamagnetisch) fixiert wurde, wird dersel-
bige innerhalb von vier Windungen auf und ab bewegt. Der magnetische Fluss durch die Drahtspu-
len ändert sich und ein Strom wird induziert, der wiederum von einem Radio-Frequency-SQUID
(rf-SQUID) in ein Spannungssignal transferiert wird. Aus diesem Spannungssignal wird letztlich
die Magnetisierung berechnet. In einem rf-SQUID, welches aus einem SQUID besteht, das induk-
tiv in einen elektrischen Schwingkreis eingekoppelt wird (siehe Abbildung 3.10 (a)), hat das SQUID
selbst keinen elektrischen Kontakt zur Messelektronik, was Störungen und Messfehler reduziert. Der
Schwingkreis erzeugt seinerseits einen Wechselstrom, der einen variierenden Fluss induziert und zu
einem Wechselstrom IAC supraleitenden Ring führt. Im Fall IAC > Ic, wird eine Flussänderung von φ0
in dem SQUID induziert, was wiederum durch das Tunneln von Elektronen durch den Josephson-
Kontakt Energie dissipiert. Eine Verminderung der abfallenden Spannung Urf des Schwingkreises
kann gemessen werden.
Die Auflösungsgrenze wird mit 10−7 emu angegeben. Die Messungen wurden von Dipl.-Krist. An-
nette Setzer der Abteilung Supraleitung und Magnetismus der Universität Leipzig durchgeführt.
3.4.2. Elektronenspinresonanz
Theoretische Grundlagen
Die Elektronenspinresonanz (engl. Electron Paramagnetic Resonance (EPR)) basiert auf der Mes-
sung von Übergängen zwischen Zeeman–aufgespalteten Energiezuständen in einem äußeren ma-
gnetischen Feld für Proben mit permanenten magnetischen Moment (keine ungepaarten Elektronen).
Hierbei wird eine angelegte elektromagnetische Mikrowellenstrahlung absorbiert, die dem jeweili-
gen Übergang entspricht.
Die daraus gewonnene Information des Magnet-Resonanz-Spektrums gibt Aufschluss über Wech-
selwirkungen der magnetischen Dipolmomente der Elektronen (in EPR) mit ihrer Umgebung. Die
Absorption der Mikrowellenstrahlung erfolgt bei Gleichheit mit der Aufspaltung der Energiezustän-
de. Im Fall der EPR wechselwirkt ein permanentes magnetisches Moment mit der magnetischen
Komponente der elektromagnetischen Strahlung. Durch ein äußeres magnetische Feld werden die
magnetischen Momente ausgerichtet und die Energiezustände spalten auf (Zeeman Effekt).
Für jedes Elektron gilt, dass es als Folge des Spins, ein intrinsisches magnetisches Moment enthält. In
einer Vielzahl von Systemen treten Elektronen jedoch paarweise auf, so dass das Nettomoment Null
ist. Dies bedingt, dass die EPR nur Anwendung findet für Systeme mit ungepaarten Elektronen.
Die Grundlage der EPR ist die Zuordnung der einzelnen Übergänge zu den Energieniveaus der pa-
ramagnetischen Zentren. Dies gelingt über die Lösung des Eigenwertproblems
Hϕ = Eϕ (3.19)
mit H als Hamiltonian zur Beschreibung der Wechselwirkung der paramagnetischen Zentren (a) mit
sich selbst, (b) mit dem Host-System, (c) mit dem angelegten magnetischen Feld und (d) mit mögli-
chen externen Interferenzen. Die exakte Lösung ist in der Regel zugänglich, so dass als Vereinfachung
der Hamiltonoperator H als Summe verschiedener Hamiltonian angesehen wird.
H =HF +HCF +HLS +HSI +HIL +HQ +HZ +HSS (3.20)
Hierin ist HF der Hamiltonian des freien Ions, HCF der Hamiltonian des Kristall-Feldes, HLS der
Hamiltonian der Spin-Orbit-Wechselwirkung, HSI der Hamiltonian der Hyperfeinaufspaltung, HIL
der Hamiltonian der Wechselwirkung des Kern-Spin mit dem Drehimpuls der Elektronen, HQ der
Hamiltonian der nuklearen Quadrupol-Wechselwirkung, HZ der Hamiltonian der Wechselwirkung
zwischen externen magnetischen Feld und magnetischen Moment der Elektronen und der Kerne
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sowie HSS der Hamiltonian der magnetischen Dipol-Dipol-Wechselwirkung der paramagnetischen
Zentren.
Eine ausführliche Diskussion der verschiedenen Einflüsse und Lösung der Problematik ist in [139]
gegeben und soll hier nicht erfolgen. Die EPR ist sensitiv auf die mikroskopische Umgebung der
paramagnetischen Zentren und kann darüber hinaus die elektronische Struktur von Defekten in
Halbleitern über die Feinstruktur der Absorption bestimmen. Die chemische Struktur der Defekte
wird über die Hyperfeinaufspaltung zugänglich. Die Anisotropie der Wechselwirkungen ermöglicht
einen Einblick in strukturelle Eigenschaften und Symmetrien. Zu beachten sind Auswahlregeln für
die Messung.
Messaufbau
Die Messungen erfolgten an einem EPR System der Firma Bruker im Departamento de Física der
Universität Aveiro, Portugal. Die Messungen wurden von Prof. Nikolai A. Sobolev und Dr. Andrey
Timopheev ausgeführt.
Bei der konventionellen EPR wird die Frequenz der Mikrowellenstrahlung konstant gehalten, wäh-
rend das Magnetfeld durchgefahren wird. Abhängig vom Feld wird die Aufspaltung der Energiezu-
stände Zeeman-variiert bis sie mit der Mikrowellenenergie übereinstimmt.
Die EPR-Spektren wurden im X-band (ca. 9.4 GHz) in einem Bruker ESP 300E Spektrometer ausge-




Die im Rahmen dieser Arbeit durchgeführten Strom-Spannungsmessungen (IU) wurden an einem
Wafer-Prober der Firma Süss Microtec unter Nutzung eines Agilent 4155c semiconductor parameter
analyzer durchgeführt. Die Kontakte wurde zuvor auf die Dünnfilme aufgesputtert, wobei entweder
Pt oder Au Kontakte verwendet wurden. Die Kontakte wurden in einer Ar-Atmosphäre mit 60 W für
30 Sekunden gesputtert. Die IU Messungen erfolgten in lateraler Geometrie.
3.5.2. Seebeck Effekt Messungen
Theoretische Grundlagen
In einem Stromkreis aus zwei unterschiedlichen elektrischen Leitern wird bei einer Temperaturdif-
ferenz zwischen den Kontaktstellen durch den Seebeck-Effekt eine elektrische Spannung aufgebaut.
Es gilt:
U = ∫ T2
T1
(SB(T ) −SA(T )) dT . (3.21)
mit T2 und T1 als Temperaturen der Kontakte. Die Seebeck-Koeffizienten (in V/K) SA und SB ent-
sprechen materialspezifischen Konstanten, die abhängig von der Temperatur sind.
Im Fall kleiner Temperaturdifferenzen und konstanter Werte für SA und SB vereinfacht sich die For-
mel zu
U = (SB −SA) ⋅ (T2 −T1). (3.22)
Die Thermospannung misst die Differenz der Seebeck-Koeffizienten. Die einzelnen Koeffizienten las-
sen sich nur über Referenzelemente (z.B. Pt) bestimmen.
Der Seebeck-Effekt beschreibt nur die Entstehung einer elektrischen Spannung. Ein durch äußere Be-
schaltung entstehender Stromfluss ist nicht Teil dieses Effektes und folgt aus dem Ohmschen Gesetz.
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Messaufbau
Der Seebeck-Effekt wurde in einem am Fraunhofer Institut für Physikalische Messtechnik (Freiburg)
entwickelten IPM-SR5 System ausgeführt. Details zum Messaufbau sind in [140] nachzulesen. Ge-
nutzt wurde ein Digital-Voltmeter (Keithley 2000). Der Widerstand der Dünnfilme war größer als 1
kΩ und das Rauschen war im Bereich von 1 µV.
Zur Messung wurden die Proben großflächig mit Kontakten besputtert, so dass nur eine schmale
Lücke zwischen den Kontakten übrig blieb. Anschließend wurden feine Kontakte in die Lücke ein-
gebracht, an denen die Messung erfolgte.
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4. Die Herstellung und Charakterisierung von
BaTiO3/SrTiO3-Bragg-Spiegeln mittels PLD
4.1. Einführung
Eine Vielfalt physikalisch interessanter Eigenschaften zeichnet die Materialklasse der ferroelektri-
schen Kristalle aus. Nutzungsmöglichkeiten in elektrooptischen Modulatoren, ferroelektrischen Spei-
chern (FeRAM) oder die die Möglichkeit Ferroelektrika als Ersatz für SiO2 als Gateoxid auf Grund
der hohen Dielektrizitätskonstanten [141] zu realisieren, sind nur einige mögliche Anwendungen,
die eine Vielzahl von Untersuchungen an dieser Materialklasse begründen.
Bariumtitanat (BaTiO3) bzw. Ba-reiches Barium-Strontiumtitanat [(Ba, Sr)TiO3] werden innerhalb
des Kanons ferroelektrischer Materialien intensiv untersucht. Eine hohe Dielektrizitätskonstante bei
T > TC , eine geringe Temperaturabhängigkeit der Remanenzpolarisation bei T < TC , ein moderates
Koerzitivfeld, sowie große elektro-optische Konstanten sind grundlegend für das Interesse.
Für eine Vielzahl von Anwendungen sind Dünnfilme im Bereich von oder dünner als 100 nm die Vor-
aussetzung. Problematisch dabei ist jedoch, neben präparativen Schwierigkeiten, dass insbesondere
die Dielektrizitätskonstante wesentlich geringer ist als im Einkristall des gleichen Materials. Verspan-
nungen sowie Grenzflächeneffekte spielen hierbei eine entscheidende Rolle [26–28, 142, 143].
Die Herstellung von Multilagen bzw. Mehrfach-Heterostrukturen, bestehend aus ferroelektrischen
Materialien, wird als Ausweg aus diesen Schwierigkeiten gesehen. Seit den 1990er Jahren und den
erzielten Fortschritten in der Herstellung von oxidischen Dünnfilmen, sind künstlich hergestellte
Übergitterstrukturen in den Fokus der Forschung getreten. Die Möglichkeiten der Manipulation der
dielektrischen Konstanten, insbesondere ein experimentell nachgewiesener dramatischer Anstieg in
BaTiO3/SrTiO3-Übergitterstrukturen, sowie große optische Nichtlinearitäten führten zur Herstel-
lung und Untersuchung von Mehrfach- Heterostrukturen [29–31, 144–148].
Korrelationen von Verspannungen und ferroelektrischen Eigenschaften [149], die Modifikation der
Permittivität [150] oder die Veränderung der optischen Konstanten [151] mit der Struktur der Über-
gitter sind ebenso aktuelle Forschungsbereiche wie die Integration von Übergittern in optischen
Lichtwellenleitern [32].
Neben der Untersuchung grundlegender physikalischer Effekte der Wechselwirkungen von Licht
und Materie sind Halbleiter-Mikrokavitäten von besonderem Interesse mit Blick auf ihrer Anwend-
barkeit in niedrig-schwelligen Lasern. Bragg-Spiegel mit hohem Reflexionsvermögen im Bereich der
Emissionswellenlänge, sowie ein glatter Grenzflächenübergang zur Kavität mit dem Ziel lateral ho-
mogener Kavitätsschichten sind dabei entscheidende Kriterien für die Güte des zukünftigen Bauele-
mentes.
In dem hier dargelegten Kapitel soll ein solcher Bragg-Spiegel aus den Materialien BaTiO3 und
SrTiO3 hergestellt werden. Die potentielle Manipulierbarkeit der dielektrischen Funktion durch An-
legen eines elektrischen Feldes als Folge der ferroelektrischen Eigenschaften und in Zusammenhang
damit die Veränderung der Brechungsindizes eröffnet die Möglichkeit das Bauelement gezielt in ge-
wissen Grenzen zu steuern.
Das Kapitel gliedert sich wie folgt. Zunächst wird ein kurzer Überblick über den aktuellen Stand
der Herstellung von BaTiO3-Dünnfilmen auf SrTiO3 (001)-Substraten in der Literatur gegeben, wo-
bei insbesondere auf die Modi der Abscheidung eingegangen wird. Die Resultate werden mit eige-
nen Ergebnissen verglichen. Anschließend werden die initialen Wachstumsmodi in Auseinanderset-
zung mit der Arbeit von Hong et al. [152] beleuchtet. Die optimalen PLD Parameter für heteroepi-
taktische BaTiO3, sowie für homoepitaktische SrTiO3-Dünnfilme werden in Hinblick auf eine An-
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wendung innerhalb eines Bragg-Spiegels herausgearbeitet. Abschließend wird die Abscheidung von
BaTiO3/SrTiO3-Heterostrukturen betrachtet und Resultate zu Bragg-Spiegel Strukturen präsentiert.
4.2. Bragg-Spiegel
Bragg-Spiegel bestehen aus alternierenden Schichtpaaren transparenter Materialien mit möglichst
stark verschiedenen Brechungsindizes. Die Materialien müssen jeweils eine optische Dicke von λ0/4
haben:







Hierbei bezeichnen ni und di den Brechungsindex bzw. die Schichtdicke, λ0 die zentrale Vakuum-
wellenlänge der sogenannten Stoppbande und c die Vakuumlichtgeschwindigkeit. Bragg-Spiegel be-
sitzen eine ein–dimensionale photonische Bandstruktur, woraus folgt, dass in einem engen Spektral-
bereich um die zentrale Vakuumwellenlänge λ0 (ca. 10%) eine photonische Bandlücke existiert. In
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Abbildung 4.1. : (a) Schematische Darstellung eines Bragg-Spiegels aufgebaut aus zwei
Materialien mit unterschiedlichen Brechungsindizes n1 und n2 mit N gleich-
artigen Schichtpaaren. (b) Berechnetes Reflexionsspektrum eines 10,5-Paar-
Braggspiegels gegen Luft abgestimmt auf die B-Exziton-Linie von ZnO (entnom-
men aus [153]).
Der Aufbau eines Bragg-Spiegels ist schematisch in Abbildung 4.1 (a) gezeigt. Hierbei ist hervorzu-
heben, dass jedes Paar als optisch linksoffene Einheitszelle betrachtet wird. Für einen N-Paar Bragg-
Spiegel lässt sich das Reflexionsvermögen bei senkrechten Lichteinfall für geradzahlige Schichtsta-
pel [154–156]:
R2N = ⎛⎝
nu −ns n2n1 2N





und für ungeradzahlige Schichtstapel:
R2N+1 = ⎛⎜⎝
nu − n21ns n2n1 2N




berechnen. Hierbei bezeichnen nu und ns die Brechungsindizes der Umgebung respektive des Sub-
strates, sowie ni den Brechungsindex des jeweiligen Materials. Die Größe LDBR ist die effektive Län-
ge des Bragg-Spiegels und wird definiert gemäß:
LDBR = n1n2λ0
2nu(n1 −n2) . (4.4)
44
In Abbildung 4.1 (b) ist beispielhaft das Reflexionsvermögen als Funktion der Energie für einen 10.5-
Paar Bragg-Spiegel dargestellt, bestehend aus Yttrium stabilisiertem Zirkonoxid (YSZ) und Al2O3
gegen Luft, abgestimmt auf die B-Exciton Linie von Zinkoxid (ZnO). Deutlich zu sehen ist die breite
Stoppbande des Bragg-Spiegels, für die das Reflexionsvermögen ca 99.4% beträgt. Je größer die Dif-
ferenz der jeweiligen Brechungsindizes ausfällt, desto kleiner lässt sich N wählen, um das angestrebt
hohe Reflexionsvermögen zu erzielen.
4.3. Die Materialien Strontiumtitanat und Bariumtitanat
4.3.1. Kristallstruktur
Sowohl Strontiumtitanat (SrTiO3) als auch Bariumtitanat (BaTiO3) gehören zur Gruppe der Perovs-
kite. Die ideale Einheitszelle des Perovskit ist in Abbildung 4.2 (a) gezeigt. Charakteristisch für die
zugrundeliegende ABO3-Kristallstruktur ist der Sauerstoffoktaeder, welcher das Übergangsmetall B
umgibt. Das Zentrum ist besetzt von einem großen Kation A. Entlang einer der Hauptachse des Kris-
talls kann die Struktur zusammengesetzt aus alternierenden AO und BO2 Ebenen gesehen werden.
Strontiumtitanat
Strontiumtitanat ist bei Raumtemperatur (RT) kubisch und gehört zur Symmetriegruppe Pm3̄m. Es
weist damit keinen ferroelektrischen Effekt bei RT auf. Ein Phasenübergang von der kubischen zur
nieder symmetrischen tetragonalen bzw. orthorhombischen Phase findet bei -160○C bzw. -210○C [157]
statt. SrTiO3 besitzt eine hohe Dielektrizitätskonstante, was es aus technologischer Sicht interessant








Abbildung 4.2. : (a) Ideale ABO3-Perovskit Einheitszelle mit blau A, rot B und grün O Ato-
men, sowie grau hervorgehobenem Sauerstoffoktaeder. (b) Kubische BaTiO3-
Einheitszelle, wobei im tetragonalen Fall bei Raumtemperatur das zentrale Ti-
Atom (rot) aus seiner Mittellage verschoben ist.
Bariumtitanat
Im Gegensatz dazu liegt BaTiO3 bei Raumtemperatur tetragonal vor. Der Phasenübergang von der,
bei hohen Temperaturen stabilen kubischen zur nieder symmetrischen tetragonalen Phase erfolgt bei
120○C [159]. Weitere Phasenübergänge sind zum Einen bei 5○C, hin zu einer orthorhombischen Pha-
se bekannt und zum Anderen unterhalb -91○C in eine rhomboedrischen Phase [160] zu beobachten
( [161, 162]). Die Symmetriegruppe des tetragonalen BaTiO3 ist P4mm. Die Gitterkonstanten haben
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bei Raumtemperatur die Werte c = 0.4033 nm sowie a = 0.3995 nm [163]. Die ferroelektrische Pola-
risation, als Folge der Verschiebung des Ti4+–Ions, liegt entlang der c-Achse, wie in Abbildung 4.2
(b) angedeutet. Aus energetischen Gründen kommt es zur Ausbildung von Domänen innerhalb des
Kristalls [159, 164, 165], wobei im (001)–orientierten Einkristall im Wesentlichen c-Domänen vorlie-
gen. Die Polarisation ist entlang der Oberflächennormalen orientiert und kann sowohl in positive als
auch in negative c-Richtung weisen [159, 164–166]. Durch Anlegen elektrischer Felder oberhalb der
Koerzitivfeldstärke ist es möglich die Domänen auszurichten und somit eine Umorientierung der
Einheitszelle mit c-Achse entlang der Feldrichtung zu erreichen. Die theoretische Beschreibung der
Ausprägung der Ferroelektrizität ist nicht Thema dieser Arbeit. Eine umfangreiche Beschreibung,
teilweise mit direktem Verweis auf BaTiO3 ist in [167, 168] zu finden.
Als Folge der tetragonalen Struktur, weist BaTiO3 bei RT eine optische Anisotropie auf. Die opti-
sche Achse liegt hierbei entlang der c-Achse. Der spektrale Verlauf des Brechungsindex wurde von
Wemple et al. [169] bereits 1968 gemessen. Die Maximalwerte des ordentlichen na (n⊥), sowie des
außerordentlichen Brechungsindexes nc (n∥) wurden bestimmt. Eine Doppelbrechung van ca. ∆n =
n⊥ - n∥ = 0.05 bei 2.0 eV wird berichtet [169, 170]. In epitaktischen BaTiO3-Dünnfilmen ist die Dop-
pelbrechung ebenso nachgewiesen wurden [163]
4.3.2. Substrateigenschaften
Zur Herstellung von Heterostrukturen spielt die Oberflächenstruktur des Substrates eine entschei-
dende Rolle. Wichtig ist hierbei:
1. eine wohldefinierte Oberflächen Topographie,
2. eine geringe Kontamination mit z.B. CO2 oder H2O, sowie
3. die Tatsache, dass die Oberflächen Rauigkeit von gleicher Größenordnung ist wie die angestrebte
Rauigkeit des fertigen Dünnfilms.
Hinsichtlich der ersten Bedingung zeichnet sich für Perovskite in ABO3-Struktur die (001) Oberfläche
als stabilste aus. Generell gilt, dass Perovskit ABO3-Einkristalle entweder terminiert sind auf einer
AO-Fläche, einer BO2-Fläche oder auf einem Mischzustand beider. Ideal ist eine Einzelterminierung,
um eine einheitliche Wachstumssequenz zu erzielen.
Der zweite Punkt kann in der Regel entweder durch thermische oder chemische Behandlungen oder
durch eine Kombination Beider sichergestellt werden.
Die dritte und letzte Bedingung ist zu betrachten, als Folge der Kombination der beiden Vorherigen,
sowie zusätzlich abhängig von dem gewählten Substratmaterial als solchem.
Strontiumtitanat kann, aufgrund seiner Eigenschaften, als „Modell–Substrat“ für andere Perovskite
angesehen werden. Sowohl die Gitterkonstante a = 0.3905 nm als auch der thermische Expansions-
koeffizient αSrTiO3 = 9×106 K−1 sind kompatibel mit einer Vielzahl von Perovskiten. Zusätzlich ist
SrTiO3 chemisch stabil und geeignet für hohe Abscheidetemperaturen. Aus diesem Grund sind so-
wohl die Oberflächenstruktur als auch -behandlung von SrTiO3 sehr umfangreich untersucht [171–
177]. Die Strontiumtitanat-Einkristalle werden entlang der (001) Ebene mit einem leichten „miscut–
angle“ 1 zugeschnitten und anschließend poliert. Als Folge der Präparation und der fehlenden Fort-
setzung des Kristalls an der Oberfläche, enthält diese unter Umständen Defekte. In Abbildung 4.3
(a) sind schematisch die möglichen Oberflächendefekte dargestellt. Wie insbesondere von Kawasaki
et al. sowie von Blank et al. [172, 173, 178] gezeigt, ist die Kombination einer chemischen und daran
anschließend einer thermischen Behandlung notwendig, um die Oberfläche derart zu modifizieren,
dass eine optimale Basis für die Abscheidung von Dünnfilmen gegeben ist.
Basierend auf der Tatsache, dass SrO ein basisches und TiO2 ein saures Oxid ist, wird von Kawasaki et
al. vorgeschlagen [171], durch geeignete Wahl des pH–Wertes einer mit NH4F gepufferten Flusssäure
1Der „miscut–angle“ oder nur „miscut“ wird hierbei definiert als Differenz zwischen der aktuellen Oberflächen-Ebene











































Abbildung 4.3. : (a) Schematische Darstellung möglicher Oberflächendefekte. (b) Rasterkraft-
mikroskopische Aufnahme (AFM) der Oberfläche eines unbehandelten SrTiO3
(001)-Substrates. (c) AFM-Aufnahme der Oberfläche eines chemisch geätzten
und anschließend thermisch behandelten SrTiO3 (001)-Substrates mit hervorge-
hobenem Höhenprofil entlang der eingetragenen schwarzen Linie.
(HF) die Oberflächenterminierung selektiv zu ätzen, so dass nur eine Terminierung, namentlich die
TiO2-Ebene, zu beobachten ist. Ein anschließender thermischer Behandlungsschritt beseitigt zudem
noch zu beobachtende Defekte auf der Oberfläche [173, 174, 178–181]. Eine umfangreiche Behand-
lung dieser Thematik ist in [163] nachzuvollziehen.
Ein Beispiel für ein, mittels Rasterkraftmikroskop (AFM) aufgenommenes, Oberflächenbild eines im
Rahmen dieser Arbeit verwendetes unbehandeltes (as-received) (001) SrTiO3-Substrate der Firma
Crystek ist in Abbildung4.3 (b) gezeigt. Bereits zu erahnen ist die vicinale 1 Oberfläche des Kristalls.
Jedoch sind noch zahlreiche Verunreinigungen und Defekte, insbesondere an den Terrassenkanten
zu beobachten. Die „as-received“ Substrate wurden nach einer ersten Reinigung für 10 Minuten in
destilliertem Wasser im Ultraschallbad mit einer NH4F gepufferten HF-Säure (NH4F:HF; 87.5:12.5)
für t = 30 s geätzt. Anschließend wurden die Substrate für 2 Stunden bei ca. 1000○C in 700 mbar
Sauerstoffatmosphäre thermisch behandelt. Wie beispielsweise in [173, 178] gezeigt, führt dies zu ei-
nem Abdampfen von CO2 Verunreinigungen. Abbildung 4.3 (c) zeigt ein AFM-Bild der Oberfläche
eines derart behandelten (001) SrTiO3-Substrates. Glatte Terrassen mit Stufen von einem ganzen der
Einheitszellec ohne Defekte sind zu beobachten. Das Auftreten anderer Phasen wurde im Rahmen
dieser Arbeit nicht festgestellt. Typischerweise treten diese in UHV-Bedingungen bei höheren Tem-
peraturen auf [175, 182, 183]. Die derart gewonnen, quasi perfekt terminierten, Substrat-Oberflächen
mit glatten Terrassen und scharfen Kanten sind ideal geeignet zum Abscheiden von Dünnfilmen und
Heterostrukturen.
1Vicinale Oberflächen haben reguläre Terrassenkanten. Im Fall von SrTiO3 ist die Höhe entweder ein Vielfaches der
Einheitszelle oder ein Vielfaches der halben Einheitszelle.
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4.4. Epitaktische BaTiO3-Dünnfilme
4.4.1. Heteroepitaktische BaTiO3-Dünnfilme auf SrTiO3 (001)-Substraten
zwei-dimensionales vs. drei-dimensionales Wachstum von BaTiO3-Dünnfilmen
Auf Grund seiner ferroelektrischen Eigenschaften bei Raumtemperatur ist BaTiO3 eines der
am besten untersuchten Perovskite. Eine Vielzahl von Veröffentlichungen thematisieren die
Herstellung von BaTiO3-Dünnfilmen mit verschiedenen Züchtungsmethoden [34, 184–195]
auf unterschiedlichen Substraten [34, 196–204]. Es wird ein detailliertes Bild der wesentli-
chen Eigenschaften und Besonderheiten gezeichnet. Im Folgenden soll ein qualitativer Über-
blick über den etablierten Stand der Forschung hinsichtlich der Abscheidung von Dünnfil-
men gegeben werden und mit, im Rahmen dieser Arbeit erzielten, Ergebnissen verglichen
werden. Der Fokus richtet sich dabei insbesondere auf grundlegende Wachstumseigenschaf-




= aSchicht − aSubstrat
aSubstrat
(4.5)
Die Abscheidung von BaTiO3-Dünnfilmen auf SrTiO3-Substraten führt, als Folge der leich-
ten Gitterfehlanpassung zwischen Schichtmaterial und Substrat zu einer Verspannungen
innerhalb des Dünnfilmes. Die Fehlanpassung wird gemäß Gleichung 4.5 bestimmt und er-
gibt sich im Fall von SrTiO3 (001) zu fm = 2.18%. Es wird berichtet, dass eine derartige kom-
pressive Verspannung zu einer Zunahme der c-Gitterkonstanten und damit einhergehend
einer Zunahme der spontanen elektrischen Polarisation führt. Ab einer kritischen Schicht-
dicke sollten die Schichten vollständig relaxiert sein [192, 194, 205–207]. Die Dimension der
kritischen Schichtdicke dkrit hängt von verschiedenen Parametern ab und kann durch den
PLD-Prozess modifiziert werden [192, 205, 206, 208–211]. Zusätzlich zur Veränderung der
spontanen elektrischen Polarisation, wird eine Verschiebung der Phasenübergangstempera-
tur bzw. ein Ausbleiben der Übergänge als Folge der Verspannung beobachtet [212, 213].
Im hier folgenden Abschnitt werden grundlegende Mechanismen des heteroepitaktischen
Wachstums von BaTiO3-Dünnfilmen vorgestellt. Zunächst werden die verschiedenen Stufen
des Züchtungsprozesses und anschließend die Problematik der kritischen Schichtdicke von
BaTiO3 diskutiert. Die Abscheidung von BaTiO3-Dünnfilmen auf SrTiO3 (001)-Substraten ist
maßgebend bestimmt durch folgende Abschnitte:
• Unterhalb einer kritischen Schichtdicke dkrit wächst BaTiO3 auf SrTiO3 in einem zwei-
dimensionalen layer-by-layer Wachstumsmodus, wobei die Gitterfehlanpassung von
kompressiven Verspannungen kompensiert wird [192].
• Oberhalb einer bestimmten Schichtdicke sind Körner auf der Oberfläche zu beobach-
ten [208].
• Es findet ein Übergang von einem zwei- hin zu einem drei-dimensionalen Wachstum
statt [210].
Die im weiteren Verlauf gezeigten BaTiO3-Dünnfilme wurden in der im Abschnitt 3.1.3 be-
schriebenen B-Kammer abgeschieden. Die wie in Abschnitt 4.3.2 vorbehandelten SrTiO3-
Substrate wurden vor dem Abscheideprozess jeweils t = 45− 60 min auf die angestrebt Sub-
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strattemperatur TSub aufgeheizt. Die Abscheidung erfolgte unter den genannten Züchtungs-
bedingungen:
1. Substrattemperaturen TSub ≈ 665○ C,
2. Sauerstoffpartialdruck p(O2) = 0.001 mbar,
3. Laserleistung P = 600 mJ,
4. Blende 10× 6,
5. Linsenstellung L = 4.0 cm,
wobei sich, für eine Linsenstellung von L = 3.2 cm, die Fokalebene der Linse mit der Targe-
toberfläche deckt. Aus dem Zusammenwirken von Linsenstellung und Laserleistung be-
stimmt sich die Energiedichte für die oben genannten Dünnfilme zu etwa 1.6 J/cm2. In
Abbildung 4.4 ist das AFM-Bild sowie die dazugehörige in-situ-RHEED Aufnahme eines
BaTiO3-Dünnfilmes der Schichtdicke d ≈ 135 nm dargestellt. Diese, wie auch alle weiteren
RHEED Daten, wurden aus dem (0,0) Reflex des Schichtsignals aufgenommenen. Zu Beginn
der Abscheidung wurde die Wiederholrate des Lasers auf f = 1 Hz eingestellt, um eine opti-
male Keimbildung zu gewähren. Nach Abscheidung einer hinreichend dicken Keimschicht
wurde die Wiederholrate auf die eigentliche Abscheiderate des Dünnfilmes f = 10 Hz jus-
tiert. Soweit nicht anders beschrieben, werden die BaTiO3-Dünnfilme im Anschluss an den
Abscheideprozess in einer Sauerstoffatmosphäre bei der Substrattemperatur für die Dau-
er von 15 min in der Kammer belassen. Ziel hierbei ist eine Reduzierung von Sauerstoff-
Vakanzen [206] bzw. das Ausheilen von Oberflächendefekten. Anschließend werden die
Dünnfilme ebenfalls in Sauerstoffatmosphäre abgekühlt.


































Abbildung 4.4. : (a) AFM-Oberflächenaufnahme eines BaTiO3-Dünnfilms der Dicke d ≈ 135
nm. Der Dünnfilm wurde mittels PLD mit folgenden Parametern abgeschieden:
TSub ≈ 665○ C, p(O2) = 0.001 mbar, P = 600 mJ, Blende 10 × 6, L = 4.0 cm. (b)
RHEED Aufnahme der ersten 200 Sekunden zu dem in (a) dargestellten BaTiO3-
Dünnfilm. Im Ausschnitt sind einige Oszillationen hervorgehoben, wobei die
Veränderung der RHHED-Intensität als Folge des gepulsten Charakters der Ab-
scheidung deutlich wird.
Bereits nach wenigen Monolagen verschwindet das oszillierende RHEED-Signal, was auf
einen Übergang von einem zwei- hin zu einem drei-dimensionalen Wachstum schließen
lässt. Im Einschub in Abbildung 4.4 ist die Veränderung des RHEED-Signals mit jedem Puls
zu sehen. Die Intensität sinkt im Moment des kurzen Laser-Pulses ab und erholt sich an-
schließend wieder. Dieses Verhalten verdeutlicht die entstehende Unordnung auf der Ober-
fläche als Folge der, bei jedem Laser-Puls, auftreffenden Teilchen. Anschließende Diffusion
und Anlagerung an benachbarte Inseln oder Stufen, sowie die Nivellierung von Höhendif-
ferenzen aus energetischen Gründen führt zu einer Reorganisation und einem Glätten der
49
Oberfläche, was seinerseits die Intensität des Signals der reflektierten Elektronen wieder
erhöht.
In Abbildung 4.5 sind jeweils AFM-Oberflächenaufnahmen für BaTiO3-Dünnfilme mit (a)
d ≈ 3 nm, (b) d ≈ 12 nm, (c) d ≈ 25 nm und (e) d ≈ 135 nm gezeigt. Für den Dünnfilm mit
der kleinsten Schichtdicke sind die vicinalen Stufen des Substrates noch gut zu erkennen.
Bereits für diesen Film ist jedoch die Bildung kleiner Körner zu beobachten. Für d ≈ 12 nm
ist die vom Substrat vorgegebene Struktur nur noch schwach ersichtlich, während für eine
Schichtdicke von 25 nm die körnige Struktur die Stufen vollständig überdeckt. Im fourier-
transformierten Bild (FFT) der Oberfläche (siehe Abb. 4.5 (d)) für d ≈ 25 nm ist dennoch eine
Vorzugsorientierung als Folge der Substrat-Struktur zu sehen. Zur besseren Verdeutlichung
sind die Streifen im FFT Bild zusätzlich durch Pfeile markiert. Für d ≈ 135 nm setzt sich die
Oberfläche aus Körnern zusammen, die mit zunehmender Schichtdicke sowohl horizontal
als auch vertikal in ihrer Größe zunehmen. Die Ergebnisse zeigen eine gute Übereinstim-
mung mit Untersuchungen von beispielsweise Visinoiu et al. [208, 214]. Zusätzlich sind für
die BaTiO3-Dünnfilme mit d ≈ 3 nm und d ≈ 135 nm (e) die RHEED-Aufnahmen zum Ende
des Züchtungsvorganges gezeigt. Mit zunehmender Schichtdicke verändert sich von einem
streifenartige Bild typisch für eine glatte Oberfläche (a), wie in Abschnitt 3.1.2 beschrieben,
hin zu einem gepunkteten Signal (e), was auf ein drei-dimensionales Beugungsmuster der
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Abbildung 4.5. : AFM-Oberflächenaufnahmen von BaTiO3-Dünnfilmen mit (a) d ≈ 3 nm, (b)
d ≈ 12 nm, (c) d ≈ 25 nm und (e) d ≈ 135 nm. Die Filme wurden unter den glei-
chen Bedingungen abgeschieden, wie der BaTiO3-Dünnfilm in Abbildung 4.4. (d)
Fouriertransformierte (FFT) der Oberflächenstruktur des BaTiO3-Dünnfilms mit
d ≈ 25 nm. Hervorgehoben sind die sichtbaren Strukturen senkrecht zu den Ter-
rassenkanten im FFT Bild. In den Oberflächenaufnahmen der Dünnfilme (b) und
(e) sind zusätzlich die RHEED-Aufnahmen vom Ende des Abscheidevorganges
dargestellt.
Zielt man auf die Herstellung von Vielfach–Heterostrukturen, ist eine Oberfläche, wie in Ab-
bildung 4.4 gezeigt, ungeeignet. Als Grundlage für die Abscheidung weitere Dünnfilme soll-
te die Oberflächenrauigkeit deutlich reduziert bzw. das Auftreten von Körnern gänzlich ver-
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mieden werden. In der Literatur finden sich verschiedene Ansätze um, zum Einen die Ober-
flächenrauigkeit zu reduzieren und zum Anderen die kritische Schichtdicke, oberhalb der
ein drei-dimensionales Wachstum entsteht, zu beeinflussen. Verschiedene Arbeiten zeigen,
dass eine Modifikation der Abscheiderate in Kombination mit optimierten PLD-Parametern,
wie beispielsweise Energiedichte und Sauerstoffpartialdruck, zu einem lang ausgedehn-
ten zwei-dimensionalem Wachstum führen. Dies wird unterstützt durch die Beobachtung
von RHEED-Oszillationen über einen weiten Züchtungsbereich [192, 205, 206, 211]. In der
Arbeit von Visinoiu et al. [208] wird BaTiO3 bei einem vergleichsweise hohen Sauerstoff-
partialdruck abgeschieden, wohingegen gerade dies in der Arbeit von Shin et al. [211] als
ursächlich für körnige Strukturen identifiziert wird. Als entscheidender Parameter in letzt-
genannter Arbeit wird die Abscheiderate herausgearbeitet. Im Wesentlichen könnte dies
darauf hindeuten, dass die Energiedichte auf der Targetoberfläche und somit die kinetische
Energie der Teilchen in Kombination mit der genutzten Blende, d.h. der Abscheiderate, die
Schlüsselparameter darstellen.
Sowohl Target-Substrat Abstand, Energiedichte als auch der Druck des Hintergrundgases
bestimmen die kinetische Energie [215] in der PLD. In Abbildung 4.6 ist die Auswirkung der
Variation der Energiedichte für die im Rahmen dieser Arbeit verwendete PLD-Kammer auf
die Oberflächenmorphologie bzw. die Wachstumskinetik gezeigt. Der in Abbildung 4.6 (a)
gezeigte Dünnfilm ist unter identischen Bedingungen gezüchtet, wie der in Abbildung 4.4
gezeigte. Nach einigen Monolagen verschwinden die RHEED-Oszillationen und ein Über-
gang hin zu einem drei-dimensionalen Wachstum findet statt. Der in Abbildung 4.6 (c) ge-
zeigte Dünnfilm hingegen, wurde bei einer veränderten Linsenstellung von L = 3.2 cm abge-
schieden. Die Energiedichte auf der Targetoberfläche beträgt nun etwa 2.5 J/cm2. In der zu-
gehörigen Darstellung der RHEED Intensität sind die anhaltenden Oszillationen über den
gesamten Messbereich zu beobachtet. Neben der Energiedichte reduziert sich die Anzahl
der Teilchen pro Puls, was sich in einer längeren Periodendauer niederschlägt (17 Pulse pro
Monolage (P/ML) im Gegensatz zu 10 P/ML bei Abb. 4.6 (a)). Gleichsam führt dies, bei
konstanter Pulszahl, zu einer abnehmenden Schichtdicke. Der in Abbildung 4.6 (b) gezeigte
Dünnfilm wurde bei einer Linsenstellung von L = 3.5 cm abgeschieden, was einer Ener-
giedichte von εL = 2.2 J/cm2 entspricht. Sowohl die Abscheiderate als auch der Übergang
von einem zwei- hin zu einem drei-dimensionalen Wachstum (nicht gezeigt) liegt mittig
zwischen den beiden in (a) und (c) gezeigten Extremen. Die RHEED-Bilder, aufgenommen
gegen Ende des jeweiligen Züchtungsvorganges, bestätigen einmal das drei-dimensionale
Wachstum im Fall von Abbildung 4.6 (a) (punktförmiges Beugungsbild) bzw. andermal das
anhaltende zwei-dimensionale Wachstum für Probe (c) (streifenförmiges Beugungsbild).
Zusammenfassend lässt sich feststellen:
• Für eine Energiedichte von 1.6 J/cm2 bestätigt sich die Tendenz von BaTiO3-Dünnfilmen
zu einem drei-dimensionalen Wachstum nach wenigen Monolagen. Dies führt zu einer
körnigen Oberflächenmorphologie, wie beispielhaft in [208] dargelegt.
• Bei ansonsten gleichbleibenden Abscheidebedingungen stellen die Energiedichte und
somit die kinetische Energie der Teilchen in Kombination mit der Teilchenzahl pro
Puls die wesentlichen Parameter hinsichtlich der Etablierung eines anhaltenden zwei-
dimensionalen Wachstums dar(siehe Abb. 4.6).
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Abbildung 4.6. : Rasterkraftmikroskop Aufnahmen von BaTiO3-Dünnfilmen abgeschieden bei
(a) εL = 1.9 J/cm2, (b) εL = 2.2 J/cm2 und (c) εL = 2.5 J/cm2. Die Veränderung
wurde durch ein Verschieben der Linsenstellung erreicht. Alle übrigen Parame-
ter wurden konstant gehalten und entsprachen: TSub ≈ 665○ C, p(O2) = 0.001
mbar, P = 600 mJ und Blende 10 × 6. Des Weiteren sind die Rheed-Aufnahmen
der Dünnfilme abgeschieden bei εL = 1.9 J/cm2 (d) und εL = 2.5 J/cm2 (e) ge-
zeigt.
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tum für BaTiO3-Dünnfilme von Dicken um bis zu d = 75 nm gezeigt wurden.
kritische Schichtdicke von BaTiO3-Dünnfilmen
Wie bereits weiter oben beschrieben, wird für heteroepitaktisch abgeschiedene
BaTiO3-Dünnfilme eine kritische Schichtdicke dkrit beobachtet, unterhalb der die Dünnfil-
me pseudomorph aufwachsen. Sowohl theoretisch als auch experimentell ist gezeigt, dass
die kritische Schichtdicke von BaTiO3 gewachsen auf SrTiO3 im Bereich von dkrit = 10 nm
liegt [216–221]. Die Konsequenz ist, dass unterhalb der kritischen Schichtdicke, heteroepi-
taktische BaTiO3-Dünnfilme verspannt aufwachsen mit einer in-plane Gitterkonstanten a
vergleichbar der von SrTiO3 [192, 205]. Die auftretende kompressive Verspannung wird über
Defekte im Dünnfilm abgebaut. Mit zunehmender Schichtdicke verschiebt sich die in-plane
Gitterkonstante hin zum Wert von BaTiO3, bis die Filme vollständig relaxiert sind. Wird die
in-plane Gitterkonstante a, wie in Abbildung 4.7 (a) schematisch dargestellt, auf die kleine-
re Größe des Substrates gezwungen, führt dies zu einer Vergrößerung der Gitterkonstanten
in Wachstumsrichtung c. Mit zunehmender Schichtdicke verringert sich auch diese wieder
hin zum Wert von BaTiO3-Einkristallen als Folge der Relaxation des Dünnfilms. In Abbil-
dung 4.7 (b) ist sowohl die a- als auch die c-Gitterkonstante als Funktion der Schichtdicke
abgebildet. Die c Gitterkonstante wurde aus dem (002) Reflex des BaTiO3-Dünnfilms, die a
Gitterkonstante aus dem (301) Reflex bestimmt. Oberhalb von d ≈ 60 nm sind die Dünnfilme
vollständig relaxiert. Die hier gezeigten Filme wurden alle bei TSub ≈ 665○C, p(O2) = 0.01
mbar und εL = 2.5 J/cm2 abgeschieden. Die Schichtdicke wurde über die Anzahl an Laser-
pulsen pro Monolage aus den RHEED Daten ermittelt. Die Gitterkonstanten wurde aus der










































Abbildung 4.7. : (a) Schematische Darstellung der Anpassungsverhältnisse der Gitterkonstan-
ten von BaTiO3 auf SrTiO3 (001)-Substraten. Als Folge der Gitterfehlanpassung
kommt es zu Verspannungen und nach überschreiten einer kritischen Schichtdi-
cke dkrit zu Relaxation der Dünnfilme. (b) Verlauf der Gitterkonstante c in Wachs-
tumsrichtung und a in der Ebene ermittelt aus Röntgenmessungen in Abhängig-
keit der Schichtdicke.
4.4.2. Initiale Wachstumsphasen von BaTiO3-Dünnfilmen auf SrTiO3 (001)-Substraten
Im Hinblick auf die Herstellung von Bragg-Spiegeln ist es unabdingbar eine hinreichende
geringe Rauheit der Ober- bzw. Grenzflächen zu gewährleisten. Zu diesem Zweck ist ein de-
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tailliertes Verständnis, sowie die Kontrolle der Wachstumsmechanismen nötig. Wie bereits
in Kapitel 2 beschrieben, ist ein zwei-dimensionales Wachstum des Dünnfilms zu bevorzu-
gen. In Abbildung 4.8 sind die möglichen Szenarien für epitaktisch gewachsene Schichten
auf vicinalen Substraten schematisch dargestellt. Insbesondere der als „step-flow“ bezeich-
nete Wachstumsmodus garantiert ein geringes Maß an Oberflächen–Rauigkeit auf vicina-
len Oberflächen, da er, im Gegensatz zum „layer-by-layer“ Modus, kaum zur Inselbildung
neigt und glatte Terrassen zeigt. Insbesondere die Anzahl an Stapelfehlern wird deutlich
reduziert.
“layer by layer” “step-flow” “step-bunching”
Abbildung 4.8. : Mögliche Wachstumsphasen von BaTiO3 auf vicinalen SrTiO3 (001)-Substraten.
Beim „layer-by-layer“ Wachstum erfolgt die Neuordnung der ankommenden
Teilchen zu einer fertigen Ebene. Beim „step-flow“ Wachstum ordnen sich die
Teilchen an der nächst benachbarten Kante an, während beim „step-bunching“
die Teilchen in der Lage sind Kanten zu überwinden.
In der Publikation von Hong et al. [152] wird ein theoretisches Model vorgeschlagen, wel-
ches am Beispiel von SrRuO3, abgeschieden auf SrTiO3-Substraten, einen qualitativen Zu-
sammenhang zwischen den verschiedenen in Abbildung 4.8 dargestellten Modi und den
Abscheideparametern für heteroepitaktisch verspannte Filme auf vicinalen Substraten auf-
zeigt. Im Vergleich von Molekularstrahlepitaxie (MBE) und gepulster Laserabscheisdung
(PLD) werden, anhand des Teilchenflusses sowie der Diffusionslänge auf der Oberfläche,
Bedingungen definiert, die jeweils einen der drei möglichen Modi bevorzugen.
Im Fall der PLD bedeutet dies zum Einen, dass es entscheidend ist, ob die Lebenszeit τlife
der Teilchen (definiert als Verweilzeit auf der Terrassenfläche bis zum Anlagern an eine
Stufenkante) vor dem Eintreffen neuer Teilchen ausreicht sich von den entstehenden Inseln
zu lösen und die energetisch günstigere nächste Stufenkante zu erreichen. Basierend auf
den Annahmen einer relativ großen Teilchenanzahl, die pro Puls NP auf die Oberfläche trifft
und einer Zeit zwischen zwei Pulsen τperiod deutlich länger als die Pulszeit selbst, gilt für ein
Vermeiden der Inselbildung τlife < τperiod bzw:
F < 2NPD/L2, (4.6)
wobei F als Abscheidefluss F = NP/τperiod und D als effektives Diffusionsvermögen definiert






ist. Hierbei bezeichnet α1 eine Konstante korreliert zur Stufen–Stufen Wechselwirkung auf
vicinalen Oberflächen [152], A eine Fläche, k− eine Ratenkonstante zur Beschreibung des An-
teils der Adatome, die eine wohldefinierte Stufe erreichen gemäß der Theorie von Ehrlich-
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Schwoebel [222, 223] und c0 die Gleichgewichtsbedeckung bei Abwesenheit einer Stufen-
Stufen Wechselwirkung. kB, T und L sind die Boltzmann Konstante, die Temperatur bzw. die
Terrassenlänge. Die vorgestellte Theorie beschreibt das Wechselspiel zwischen einmal dem
Anhaften eines Atoms an einer Barriere, welches „step-flow“ unterstützt, und andermal ei-
















Abbildung 4.9. : AFM-Oberflächenaufnahmen verschiedener SrTiO3 (001)-Substrate, wobei der
miscut–angle (a) 0.20○, (b) 0.15○, (c) 0.13○ und (d) 0.10○ betrug. Die Substrate
wurden wie im Text beschrieben behandelt. (e,f) Rheed-Aufnahmen der reinen
SrTiO3-Substrate vor der Züchtung, wobei in (f) der Elektronenstrahl senkrecht
zu den Terrassen zeigte (zu erkennen an der leichten Aufspaltung des Signals).
Um die Anwendbarkeit der theoretischen Beschreibung zu überprüfen bzw. einen Einblick
in die Abhängigkeiten der jeweiligen Wachstumsmodi zu erhalten wurden im Rahmen die-
ser Arbeit eine Serie von sehr dünnen BaTiO3-Dünnfilmen auf SrTiO3 (001)-Substraten abge-
schieden. Die (10×10) mm2 großen Substrate wurden hierzu geviertelt, anschließend gemäß
Abschnitt 4.3.2 behandelt und in der, in Abschnitt 3.1.3 beschriebenen PLD-Kammer, mit
BaTiO3 beschichtet. Die Schichten waren dabei nur einige Monolagen dick (zwischen 8 und
15 Monolagen). Die Schichtdicke wurde entweder direkt über die RHEED-Oszillationen be-
stimmt oder, soweit keine Oszillationen zu beobachten waren, indirekt über den Vergleich
mit unter identischen Bedingungen gewachsenen dickeren Schichten. Im Gegensatz zu den
in Abschnitt 4.4.1 hergestellten Filmen wurde hierbei auf den abschließenden Ausheilschritt
in Sauerstoffatmosphäre verzichtet und direkt nach Beendigung der Pulsfolge die Probe
abgekühlt. Der Abscheidefluss F wurde zum Einen über die Pulsfrequenz und zum An-
deren über die Blendengröße variiert. Die Substrattemperatur TSub betrug TSub = 500○ C,
TSub = 590○ C und TSub = 665○ C. Der Sauerstoffpartialdruck p(O2) wurde auf p(O2) = 0.01
mbar, p(O2) = 0.001 mbar und p(O2) = 0.0001 mbar eingestellt.
In Abbildung 4.9 (a)-(d) sind AFM-Aufnahmen der verwendeten SrTiO3-Substrate mit ih-
rem jeweiligen miscut–angle gezeigt. Zusätzlich sind in Abbildung 4.9 (e-f) die RHEED-
Aufnahmen der Substrate vor Beginn der Züchtung abgebildet, jeweils entlang der Stufen
(e) und senkrecht zu den Stufen (f), wobei die Aufspaltung des RHEED Reflexes mit der
Terrassengröße korreliert. Die Anzahl der Monolagen wurden, wenn möglich, direkt aus
den RHEED-Aufnahmen ermittelt. Mit dem Ziel den Einfluss des Substrates zu minimie-
ren, wurden die Abscheideparameter Temperatur TSub, Sauerstoffpartialdruck p(O2) und
Abscheidefluss F innerhalb der vier Bruchstücke des jeweils selben SrTiO3-Substrates vari-
iert.
In Abbildung 4.10 (a-d) ist die Veränderung der Oberflächenmorphologie in Abhängigkeit
des Abscheideflusses F gezeigt. Mit steigendem F steigt die Rauigkeit auf den Terrassenflä-
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chen, gekennzeichnet durch eine zunehmend körnige Struktur, sowie einen zunehmenden
RMS-Wert. Im Fall von F = 0.02 ML/s als auch F = 0.05 ML/s sind die Terrassen glatt und
zeigen kaum Unebenheiten. Für steigende Werte von F bilden sich Inseln bzw. kleine Kör-
ner auf den Terrassen. Für dem höchsten Abscheidefluss (Pulsfrequenz f = 15 Hz (siehe Abb.
4.10 (a)), beobachtet man eine körnige Struktur auf dem Dünnfilm, was bereits nach wenigen
Monolagen zu einer Nivellierung der Terrassenstruktur führt. Der für F = 0.17 ML/s gerin-
gere RMS-Wert erklärt sich aus der nicht mehr zu erkennenden vicinalen Struktur. Entlang
einer Linie wird die Abweichung vom Mittelwert bestimmt, so dass für eine körnige Struk-
tur ohne Terrassenkanten ein im Mittel geringerer Wert entsteht. Die Dünnfilme, dargestellt
in Abbildung 4.10 (a-d), wurden bei einer Substrattemperatur TSub = 665○ C und einem
Sauerstoffpartialdruck von p(O2) = 0.01 mbar abgeschieden. Der „miscut“ des verwendeten
Substrates betrug 0.2○.















RMS = 0.85 nm




F = 0.13 s
-1
F = 0.05 s
-1
F = 0.02 s
-1





F = 0.17 s
-1
(d)
RMS = 0.95 nm
























p(O ) = 0.01 mbar2
p(O ) = 0.001 mbar2
p(O ) = 0.0001 mbar2




























Abbildung 4.10. : (a-d) Veränderung der Oberflächenmorphologie von BaTiO3-Dünnfilmen in
Abhängigkeit des Abscheideflusses F. (e-g) Veränderung der Oberflächenmor-
phologie von BaTiO3-Dünnfilmen in Abhängigkeit vom Sauerstoffpartialdruck
p(O2). (h) Abhängigkeit der Oberflächenrauigkeit bestimmt über den RMS-Wert
der AFM-Aufnahmen von F und p(O2).
In Abbildung 4.10 (e-g) ist die Veränderung der Oberflächenmorphologie in Abhängigkeit
vom Sauerstoffpartialdruck p(O2) gezeigt. Hierbei betrug die Züchtungstemperatur TSub =
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665○ C. Sowohl Pulsfrequenz (f = 3 Hz), Blendengröße (10× 6 mm2) als auch Linsenstellung
(L = 3.2 cm) wurden konstant gehalten. Es ist eine Verringerung der Oberflächenrauigkeit
mit abnehmendem Sauertsoffpartialdruck zu beobachten. Für p(O2) = 0.0001 mbar sind die
Terrassen glatt und zeigen nahezu keine Strukturierung, wohingegen mit steigendem p(O2)
Körner zu beobachten sind.
Da der RMS-Wert des gesamten dargestellten Bildes nur bedingt geeignet ist die mikrosko-
pische Rauheit der Terrassen zu erfassen, wurde zusätzlich für die in Abbildung 4.10 gezeig-
ten Dünnfilme der RMS-Wert jeweils auf den Terrassen selbst vermessen (Abbildung 4.10
(h)). Die angegebenen Werte entsprechen Mittelwerten verschiedener Gebiete von (0.125 ×
0.125)µm2 auf den unterschiedlichen Terrassen. Beispielhaft ist in jedem Bild ein solches
Areal eingetragen. In Abbildung 4.10 (h) wird deutlicher als bei der Betrachtung des RMS-
Wertes des ganzen Bildes, dass ein Schwellwert des Abscheidflusses F bei F = 0.05 s−1
auftritt unterhalb dessen glatte Terrassen abgeschieden werden. Überschreitet man diesen
Wert sind die Terrassen deutlich rauer. Im Fall des variierten Sauerstoffpartialdruckes ist
zu konstatieren, dass mit steigendem p(O2) auch die Rauheit der Oberfläche ansteigt. Dar-
über hinaus lässt sich im direkten Vergleich der Bilder Abb. 4.10 (c) und Abb. 4.10 (e), die
nominell mit den gleichen Züchtungsparametern abgeschieden wurden, konstatieren, dass
der Dünnfilm auf dem Substrate mit geringerem „miscut“ , sprich größerer Terrassenbreite,
eine höhere Rauigkeit auf den Terrassenflächen aufweist als der Dünnfilm mit geringerem
Fehlschnitt.
Mit variierendem Sauerstoffpartialdruck ist eine Veränderung der Kantenform zu beobach-
ten. Während für p(O2) = 0.01 mbar die geschwungene Kantenform des Substrates erhal-
ten bleibt, ist mit abnehmenden Sauerstoffpartialdruck eine zunehmende Strukturierung
der Kanten entlang bestimmter Vorzugsrichtungen zu erkennen. Eine mögliche Erklärung
ist das Auftreten verschiedener Oberflächendomänen, wie beispielsweise für SrTiO3 be-
schrieben [175, 182, 183]. Hierbei wird ein Zusammenhang zwischen UHV Bedingungen
bei gleichsam hohen Temperaturen und dem Auftreten scharfer Kantenformen hergestellt.
Jedoch konnte in Röntgenuntersuchungen kein Hinweis auf andere Phasen gefunden wer-
den, wobei auch die sehr geringe Intensität des Schichtsignals eine Detektion erschwert. Ei-
ne alternative Erklärung könnte in der veränderten kinetischen Energie der Teilchen durch
die geringere Stoßwahrscheinlichkeit der Atome bei niedrigerem Hintergrundgasdruck lie-
gen. Inwieweit das Ablationsverhalten sensitiv auf den Sauerstoffpartialdruck ist, wurde im
Rahmen dieser Arbeit nicht untersucht.
Das Auftreten von „step-bunching“ ist in Abbildung 4.11 (a) am Beispiel eines BaTiO3-
Dünnfilms mit F = 0.013 s−1 gezeigt. Als Folge des nicht rotierenden Substrates und der
Lokalisierung der Plasmakeule, leicht versetzt zum Substrat, tritt ein Gradient der Teilchen-
menge pro Puls über dem Substrat auf. Das gezeigte Bild wurde auf der, der Plasmakeule
abgewandten Seite des Substrates aufgenommen. Hervorgehoben sind die Bereiche an de-
nen die Terrassenkanten zusammenlaufen. Als Folge sind Kantenhöhen größer als die ein-
fache Einheitszelle zu beobachten (siehe Linescan in Abb. 4.11 (a)).
Eine weitere Verringerung von F unter den Wert von 0.01 s−1 sollte ebenfalls zu „step-
bunching“ Effekten führen. Entgegen der Erwartung zeigt eine Verringerung von F dieses
Verhalten nicht eindeutig. Jedoch ist eine Veränderung der Oberfläche zu beobachten. Der
in Abbildung 4.11 (b-d) gezeigte Dünnfilm wurde auf einem Substrat mit leicht veränder-
tem „miscut“ (α = 0.1○) im Vergleich zu 4.11 (a) abgeschieden. Beobachtet wird eine starke
Modifikation der Terrassenstruktur des Substrates mit zunehmender Schichtdicke. Auffällig
dabei ist, wie in Abbildung 4.11 (c) dargestellt, die zunehmende Strukturierung (ausfransen)
der Terrassenkanten sowie die auffällig große Defektdichte bei allen drei AFM-Bildern (Abb.
4.11 (b-d)). Während auf der der Plasmakeule abgewandten Seite (b) noch deutlich die Ter-
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Abbildung 4.11. : (a) AFM-Aufnahme der Oberfläche eines BaTiO3-Dünnfilms mit d ≈ 12
Monolagen. Die PLD Paramtern waren: TSub ≈ 665○ C, p(O2) = 0.01 mbar,
εL = 2.5 J/cm2 bei F = 0.013 s−1. Hervorgehoben (blaue Linien) sind die Bereiche
in denen „step-bunching“ auftritt. Zusätzlich ist das Höhenprofil entlang des
schwarzen Pfeils dargestellt. (b-d) Veränderung der Oberflächenmorphologie
in Abhängigkeit von der Messposition auf einem BaTiO3-Dünnfilm abgeschie-
den bei F = 0.008 s−1, sowie den gleichen Parametern wie (a). Die schematische
Darstellung in den jeweiligen Ecken beschreibt die Messposition. Da schwar-
ze Kreuz ist dabei die aktuelle Messposition der hellgrüne Kreis repräsentiert
die Lage der Plasmakeule relativ zum Dünnfilm (dunkelgrün). (e) Höhenprofil
entlang des schwarzen Pfeils in (d).
sen (c) und sind auf der der Plasmakeule zugewandten Seite (d) nicht mehr zu erkennen.
In Abbildung 4.11 (e) ist die Höhenveränderung entlang des in Abb. 4.11 (d) eingetragenen
Pfeiles dargestellt. Neben Stufenhöhen von einer Einheitszelle finden sich Sprünge der hal-
ben Einheitszelle sowie tiefe Löcher in den Terrassen. Zudem können vereinzelt Strukturen
mit Höhen vom Vielfachen der Einheitszelle beobachtet werden. Inwieweit es sich um einen
„step-bunching“ Effekt handelt, ist nicht eindeutig zu klären. Ein Zusammenlaufen der Ter-
rassen konnte nicht direkt gezeigt werden, dennoch ist das Entstehen von Kantenstufen der
mehrfachen Einheitszelle zu beobachten.
Eine Veränderung der Substrattemperatur zeitigt, bei ansonsten gleichbleibenden Abschei-
debedingungen, keine systematische Veränderung der Oberflächenmorphologie und wird
daher hier nicht weiter diskutiert. Der Sauerstoffpartialdruck betrug p(O2) = 0.01 mbar. Der
nominelle Abscheidefluss F ist zu 0.05 s−1 eingestellt. Der „miscut“ des Substrates war 0.15○.
Relativ zu dem, in Abbildung 4.10 (e) gezeigten, Dünnfilm traten keine deutlichen Modifika-
tionen der Oberflächenmorphologie mit sich verändernder Substrattemperatur auf. Damit
wird ersichtlich, dass die Mobilität der Ladungsträger in diesem Wachstumsregime groß ge-
nug ist, die benachbarten Kantenstufen zu erreichen unabhängig von der Veränderung der
Substrattemperatur innerhalb des hier modifizieren Bereiches. Einschränkend ist damit die
Terrassenbreite, die reguliert, ob ein „step-flow“ in ein „layer-by-layer“ Regime zu wech-
seln.
Zusammenfassend lässt sich festhalten, dass anhand der gezeigten Daten ein Schwellwert
des Abscheideflusses F definiert werden kann oberhalb dessen ein „layer-by-layer“ Wachs-
tum einsetzt, während unterhalb glatte Terrassenflächen ohne Inseln und somit ein „step-
flow“ Wachstum beobachtet wird. Das Ergebnis wird gestützt durch das Auftreten bzw.
Ausbleiben von RHEED-Oszillationen bei den Proben mit „layer-by-layer“ respektive „step-
flow“ Wachstum. In Übereinstimmung mit dem theoretischen Model [152] entscheidet die
Kombination aus Pulsfrequenz, Teilchenzahl (bestimmt durch die Blendengröße) und Sau-
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erstoffpartialdruck über das Auftreten des jeweiligen Wachstumsmodus. Hierbei ist jedoch
noch offen inwieweit p(O2) und somit das Zusammenspiel der kinetische Energie der Teil-
chen, dem Desorptionsverhalten der Atome auf der Substratoberfläche und dem Verhältnis
von Ti zu Ba zu einer Veränderung der Wachstumsmodi im Detail führt.
Nichtsdestotrotz stützt das beobachtete Verhalten rauer Schichten bei höherem p(O2) die
im Abschnitt 4.4.1 angedeutete Vermutung, dass hohe Sauerstoffpartialdrücke zu körni-
gen Oberflächenmorphologien (Inselbildung) und damit rauen Dünnfilmen führen (siehe
auch [211]). Eine komplexere Problemstellung lässt sich anhand der modifizierten Kanten-
strukturen erahnen.
Für geringe Abscheideflüsse F ist „step-bunching“ zu beobachten, was ebenfalls dem theo-
retischen Model entspricht. Die Erklärung von „step-bunching“ Effekten ist aktuell Teil der
wissenschaftlichen Diskussion. Im Wesentlichen wird „step-bunching“ mit dem Abbau von
Spannungen in Dünnfilmen erklärt. Zudem wird eine kritische Schichtdicke vorgeschla-
gen, oberhalb derer diese Effekte zu beobachten sind [224–226]. Das Auftreten von „step-
bunching“ in homoepitaktischen, also nominell spannungsfreien Filmen, wird hingegen
über die Kinetik von Adatomen beschrieben [227]. Oftmals charakteristisch für Dünnfilme
mit „step-bunching“ Effekten sind stark strukturierte Terrassenkanten [152, 224], was ein
Indiz dafür sein könnte, dass die in Abbildung 4.11 (b-d) gezeigten ausgefransten Kanten














Abbildung 4.12. : Einfluss der Terrassenbreite L (x-Achse), sowie des Abscheidefluss F (y-
Achse) auf die Wachstumsmodi in den initialen Wachstumsphasen von BaTiO3-
Dünnfilmen auf SrTiO3 (001)-Substraten. Eingetragen sind die Bereiche von
„layer-by-layer“ Wachstum mit Inselbildung, „step-flow“ Wachstum und „step-
bunching“ , wobei der letztgenannte Bereich nicht eindeutig zu definieren ist.
Beispielhaft sind die Resultate aus BaTiO3-Dünnfilmen abgeschieden bei ver-
schiedenen PLD Bedingungen gezeigt.
Eine qualitative Zusammenfassung der Resultate ist schematisch in Abbildung 4.12 aufge-
zeigt. Vergleichbar zu der in [152] gegebenen Darstellung wird, abhängig von der Terras-
senlänge L, für den jeweiligen Abscheideflusses F unterschieden zwischen „layer-by-layer“
, „step-flow“ und „step-bunching“ . Unter Einbeziehung des Sauerstoffpartialdruck ist für
den Bereich zwischen 0.02 s−1 < F < 0.1 s−1 „step-flow“ Wachstum vorherrschend. Ein
Wert von F ≥ 0.1 s−1 führt in den hier untersuchten Dünnfilmen zu einem „layer-by-layer“
Wachstum gepaart mit der Bildung von Inseln und somit einer körnigen Struktur nach we-
nigen Nanometern. Für Abscheideflüsse kleiner 0.02 s−1 sind „step-bunching“ Effekte zu
beobachten bzw. eine Modifizierung der Kantenstrukturen. Als Unsicherheit sind zu nen-
nen, einerseits der nicht genau bekannte F-Wert für den in Abbildung 4.11 (a) gezeigten
„step-bunching“ Effekt (angedeutet durch die Fehlerbalken) und andererseits die Unklar-
heit hinsichtlich der Erklärung der beobachteten Effekte im BaTiO3-Dünnfilm dargestellt in
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Abbildung 4.11 (d) zu nennen. Letzterer Umstand wird durch zwei Trennungslinien zwi-
schen „step-bunching“ und „step-flow“ Modus hervorgehoben.
Passt man den experimentell ermittelten Verlauf der Trennlinie zwischen „layer-by-layer“




wobei kB die Boltzmann Konstante ist, für den Grenzwert der Diffusionsbarriere ein Wert
von ED = 0.21 ± 0.02 eV. Dabei wurde, analog zu [152] für D0 ein typischer Wert von ∼
1.0 × 1011 nm2/s angenommen wurde. Die Substrattemperatur betrug für die schwarzen
Vierecke sowie die blauen Kreuze TSub ≈ 950 K. Wie im nächsten Abschnitt gezeigt wird, ist
dieser Wert in Übereinstimmung mit der aus dem Verlauf der RHEED Intensität ermittelten
Aktivierungsenergie EA.
Die hier gezeigte Einordnung soll eine qualitative Orientierung zur besseren Kontrolle der
Wachstumsbedingungen hinsichtlich der Abscheidung von
BaTiO3/SrTiO3-Mehrfach-Heterostrukturen sein. Aufbauend auf diesen Ergebnisse ist eine
Einschätzung der bestmöglichen Bedingungen möglich bzw. eine Erklärung für beobachtete
Effekte zugänglich.
4.4.3. Auswirkung der PLD-Abscheideparameter auf epitaktische BaTiO3-Dünnfilme
Im Abschnitt 4.4.1 wurde bereits die Auswirkung der Energiedichte auf das Wachstum von
epitaktischen BaTiO3-Dünnfilmen auf SrTiO3 (001)-Substraten diskutiert. Eine Erhöhung
der Energiedichte führte, in dem hier verwendeten PLD System, zu einer abnehmenden
Rauigkeit der Dünnfilme. In der Regel führt die Komplexität des Wechselspiels der verschie-
denen Parameter und der Wachstumserscheinungen zu nichtlinearen Abhängigkeiten. Die
Modifikation des Sauerstoffpartialdruckes führt einerseits zu einem veränderten Verhältnis
der Konstituenten als Folge des unterschiedlichen Streuverhaltens. Andererseits wird die ki-
netische Energie der Teilchen sowie das Ablationsverhalten des Targets beeinflusst. Mit dem
Ziel einzelne Abhängigkeiten herauszuarbeiten, soll im Folgenden das Augenmerk auf den
jeweiligen Einfluss der verschiedenen PLD-Parameter gelegt werden. Im Detail werden Ver-
änderungen der Teilchenzahl pro Puls bzw. pro Sekunde durch Variation der Blendengröße
respektive der Pulsfrequenz, die Substrattemperatur TSub und der Sauerstoffpartialdruck
p(O2) behandelt.
Überblickt man den Stand der Veröffentlichungen, so lassen sich folgende grundsätzliche
Orientierungspunkte finden.
• Die Substrattemperatur wird in der Regel im Bereich von 600○C ≤ TSub ≤ 800○C einge-
stellt. Temperaturen TSub < 550○C führen zu einem drei dimensionalen Wachstumsmo-
dus [203], wohingegen Substrattemperaturen TSub ≥ 800○C [228] in der hier genutzten
Kammer nicht realisierbar sind.
• Für die Energiedichte εL lassen sich Werte von εL = 1.0 J/cm2 [209] bis zu εL = 5.0
J/cm2 [198, 199, 210, 215] finden, wobei das Zusammenwirken von Ablation des Tar-
gets, Target-Substrat Abstand und Sauerstoffpartialdruck in Betracht gezogen werden
muss.
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• Der Sauerstoffpartialdruck wird in der Literatur in einen Bereich von
p(O2) = 4× 10−3 mbar [228] bis zu einigen Millibar [192] variiert. Dies bedingt sowohl
die Modifikation der Stöchiometrie durch beispielsweise sauerstoffdefiziente Bedin-
gungen [188, 206] als auch eine Veränderung der kinetischen Energie der Teilchen.
• Die Teilchenmenge bzw. die Abscheidegeschwindigkeit wird nur in seltenen Fällen mit
angegeben. Dennoch lässt sich tendenziell ein Bereich zwischen 0.03 ML/Puls [211]
und 0.6 ML/Puls [204] abstecken.
Die Abscheidung der BaTiO3-Dünnfilme erfolgte in der in Abschnitt 3.1.3 beschriebenen
PLD-Kammer. Wurde ein Parameter verändert, sind in der Regel die Anderen, so weit
möglich, konstant gehalten. Veränderungen werden anhand der Oberflächentopographie,
mittels AFM bestimmt, der kristallinen Eigenschaften, mittels Röntgenbeugung (XRD), der
Wachstumsphasen, beobachtet mit in-situ-RHEED, sowie der optischen Konstanten,
bestimmt mittels spektroskopischer Ellipsometrie, aufgezeigt und diskutiert. Die Auswahl
bzw. die Bestimmung der optimalen Konfiguration fand unter folgenden Gesichtspunkten
respektive Zielstellungen statt.
1) Angestrebt wird eine möglichst glatte Oberfläche mit geringem RMS-Wert.
2) Die Schicht soll monokristallin sein.
3) Die optischen Eigenschaften sollen möglichst denen von BaTiO3-Einkristallen nahe kom-
men.
Variation der Substrattemperatur
In Abbildung 4.13 (a) sind die ermittelten RMS-Werte für verschiedene BaTiO3-Dünnfilme
als Funktion der Substrattemperatur TSub gezeigt. Hervorzuheben bleibt die starke Abhän-
gigkeit des RMS-Wertes für Dünnfilme mit Schichtdicken d ≈ 120 nm von der Tempera-
tur. Mit zunehmenden TSub steigt der RMS-Wert an. Oberhalb von TSub = 590○C zeigen die
Dünnfilme eine körnige Oberfläche (Abb. 4.13 (d-e)) mit deutlich höherem „peak-to-valley“
Wert 1. Für Substrattemperaturen TSub ≤ 590○C sind die Oberflächen glatt mit RMS-Werten
im Bereich von 0.5 nm (Abb. 4.13 (b,c)) und lassen vereinzelt die Stufenstruktur des Sub-
strats erkennen (Abb. 4.13 (b)). Verringert man die Schichtdicke und bleibt somit, wie in
Abschnitt 4.4.1 beschrieben, im Bereich des zwei-dimensionalen „layer-by-layer“ Wachs-
tum, ist kaum eine Korrelation des RMS-Wertes mit TSub zu beobachten. Eine Verringerung
der Temperatur TSub < 500○C hat einen Anstieg des RMS-Wertes zur Folge, der sich auch
in der Oberflächenmorphologie niederschlägt (nicht gezeigt). Vergleichbar zu den Ergebnis-
sen von Jin Long Li et al. [203] ist für Temperaturen unterhalb 550○C ein drei-dimensionales
Wachstum zu beobachten.
In Abbildung 4.14 (a) ist exemplarisch ein XRD-Weitwinkel-2θ − ω Spektrum eines BaTiO3-
Dünnfilmes abgeschieden bei TSub = 640○C, p(O2) = 0.002 mbar mit 0.06 ML/Puls darge-
stellt. Neben den (00m)-Reflexen des SrTiO3-Substrates sind ausschließlich die (00m) Re-
flexe des BaTiO3-Dünnfilmes zu sehen. Die zu beobachtende Schulter zu kleinen Winkeln
kann möglicherweise als Folge der tetragonalen Aufspaltung beobachtet werden. Nicht zu
beobachtende Frempdphasen, verweisen auf ein monokristallines Wachstum mit Orientie-
rung in c Richtung. Im Einschub von Abbildung 4.14 (a) ist ein so genannter φ-Scan für den
1Als „peak-to-valley“ Wert wird hier die Höhendifferenz zwischen dem Höchstem und dem Niedrigstem Punkt im
aufgenommenen AFM-Bild bezeichnet.
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d ≈ 75 nm; 0.002 mbar; 0.06 ML/Puls
d 120 nm; 0.002 mbar; 0.1 ML/Puls≈
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0.5 1.0 1.50.0 µm
Abbildung 4.13. : (a) Verlauf der Oberflächenrauigkeit, repräsentiert durch den RMS-Wert aus
2.0 × 1.0µm2 AFM-Aufnahmen, in Abhängigkeit von der Substrattemperatur
für verschiedene Schichtdicken, sowie F - und p(O2-Werte. (b-e) Oberflächen-
morphologie von ca. 120 nm dicken BaTiO3-Dünnfilmen abgeschieden bei ver-
schiedenen Substrattemperaturen.
asymmetrischen (110)-Reflex zu sehen. Hierbei wird, wie in Abschnitt 3.2.1 beschrieben, der
Dünnfilm in der 110 Ebene um 360○ gedreht und das Auftreten von Reflexen gemessen. Die
vierzählige Symmetrie verweist auf einen kubischen bzw. tetragonalen Kristall. Die mit β
markierten Peaks sind die Kβ-Linien der Kathode. Für hohe Flussraten F wird in einzelnen
Fällen ein schwacher (110) Reflex im 2θ −ω Spektrum beobachtet.
Die Abhängigkeit der c Gitterkonstanten in Wachstumsrichtung von der Substrattempera-
tur TSub ist in Abbildung 4.14 (b) gezeigt. Erneut wird für verschiedene Schichtdicken bzw.
Abscheidebedingungen die Abhängigkeit dargestellt. Festzuhalten bleibt eine Verringerung
der Gitterkonstanten c in Wachstumsrichtung mit zunehmender Substrattemperatur unab-
hängig von den genutzten Parametern. Darüberhinaus sind Abhängigkeiten sowohl vom
Sauerstoffpartialdruck als auch von der Abscheidegweschwindigkeit bzw. Schichtdicke be-
reits zu erkennen. Dünnfilme mit d ≈ 75 nm, abgeschieden bei p(O2) = 0.002 mbar mit 0.06
ML/Puls, zeigen eine deutlich größere Gitterkonstante c als vergleichbar dicke Filme, ab-
geschieden bei p(O2) = 0.01 mbar und 0.015 ML/Puls. Hingegen zeigen BaTiO3-Dünnfilme
mit d ≈ 120 nm kleine c Werte trotz geringem Sauerstoffpartialdruck von p(O2) = 0.002 mbar
verglichen mit d ≈ 75 nm, was ein vollständiges Relaxieren der dicken Schichten belegt.
Betrachtet man die RHEED Aufnahmen, die während der Züchtung der Dünnfilme auf-
genommen werden, so sind im Fall der PLD, wie in Abschnitt 3.1.3 bereits erklärt, zwei
Merkmale unterscheidbar. Neben dem, aus dem Wachstum von Monolagen resultierenden,
auftreten von Oszillationen, sind Relaxationsmechanismen als Konsequenz der einzelnen
Pulse des PLD-Prozesses zu erkennen [229]. Wie von Blank et al. [230] beschrieben, lassen
sich daraus Informationen über das Diffusionsvermögen der Atome auf der Oberfläche er-
zielen. In Abbildung 4.15 (a) ein typisches RHEED Signal eines BaTiO3-Dünnfilmes (b) ab-
geschieden auf eben jenem Substrat gezeigt. Neben der Oszillation mit einer Periodendauer
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Abbildung 4.14. : (a) XRD-Weitwinkel-2θ −ω Spektrum eines BaTiO3-Dünnfilms abgeschieden
auf einem SrTiO3-Substrat. β bezeichnet den Reflex bedingt durch die Cu Kβ Li-
nie der Röntgenröhre. Im Einschub ist ein 360○ −φ Scan dargestellt. Die vier Re-
flexe verweisen auf eine kubische bzw. tetragonale Symmetrie. (b) Verlauf der
Gitterkonstanten c in Wachstumsrichtung in Abhängigkeit von der Substrat-
temperatur für verschiedene Schichtdicken, sowie F - und p(O2)-Werte. (c) Ver-
lauf der Gitterkonstanten c in Wachstumsrichtung in Abhängigkeit von p(O2)
für verschiedene Schichtdicken, sowie F - und TSub-Werte.
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Annahme, dass Nukleation von Inseln auf der Oberfläche erst entsteht, wenn die vorheri-
ge Monolage geschlossen ist, so kann man von einem rein diffusen Prozess ausgehen [231].
Basierend auf dieser Annahme lässt sich die RHEED Intensität mit folgender Gleichung 4.9:
I ∝ I0(1− exp(− t
τ
)) (4.9)




Der Diffusionskoeffizient ist seinerseits definiert gemäß
Ds = νa2exp(− EA
kBT
), (4.11)
wobei EA die Aktivierungsenergie der Diffusion, ν die Frequenz der thermischen Schwin-
gungen (≈ 1013 Hz) und a die Sprunghöhe (≈ 0.4 nm) sind.
In Abbildung 4.15 ist der Verlauf von −ln(τ) als Funktion der Temperatur in Arrhenius–
Darstellung gezeigt. Bei konstanter Bedeckung Θ ist ein linearer Anstieg mit steigender
Temperatur zu verzeichnen. Aus dem linearen Anstieg erhält man für die Aktivierungs-
energie einen Mittelwert von EA = 0.27 ± 0.05 eV. Man kann schlussfolgern, dass, eine stei-
gende Temperatur zu einer erhöhten Diffusion auf der Oberfläche führt. Darüber hinaus
ist die ermittelte Aktivierungsenergie EA von 0.27 eV vergleichbar zu der aus den initialen
Wachstumsphasen ermittelten Diffusionsbarriere ED = 0.21 eV für den hier beobachteten
„layer-by-layer“ Wachtumsmodus. Ausgehend von den gemachten Vereinfachungen bzw.
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EA = 0.22 0.05 eV±
EA = 0.25 0.06 eV±
EA = 0.27 0.04 eV±
EA = 0.33 0.08 eV±
1000/ (K )TSub
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Abbildung 4.15. : (a) Modulation der RHEED-Intensität eines BaTiO3-Dünnfilmes auf Grund
der gepulsten Abscheidung. Zusätzlich eingetragen ist der Intensitätsverlauf
nach einem Puls angepasst an Gleichung 4.9 zur Bestimmung der Relaxations-
zeit. (b) Arrhenius Darstellung von -ln(τ) zur Bestimmung der Aktivierungs-
energie für verschiedene Bedeckungen der Oberfläche Θ.
Mit sich verändernder Bedeckung der Oberfläche von etwa 90% zu 77% ist darüber hinaus
zudem ein Ansteigen von τ festzustellen. Für geringere Werte von Θ steigt τ wieder leicht
an. Für Oberflächenbedeckungen Θ im Bereich des Minimums (zwischen 0.4 und 0.65) als
auch des Maximums (0.9 bis 1) sind keine vernünftigen Auswertungen möglich, da der
Fehler als Folge des Rauschens zu groß wird.
Eine Einordnung der ermittelten Werte gestaltet sich schwierig. Der bestimmte Wert für EA
entspricht nicht einer rein thermischen Aktivierungsenergie. Im Druckregime, in dem die
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Abscheidung erfolgt, haben die Atome noch einen hinreichend großen kinetischen Ener-
gieanteil. Erst für Gasdrücke im Bereich von einigen Zehntel Millibar, wären die Atome
vollständig thermisch zu beschreiben. Zudem sind in heteroepitaktischen Abscheidepro-
zessen thermodynamische Problemstellungen zu berücksichtigen. Die zur Herleitung von
Gleichung 4.11 getroffenen Vereinfachungen [230–232], ausgehend von einer homoepitak-
tischen Abscheidung, implizieren ein Wachstum nur beeinflusst von ausschließlich kineti-
schen Faktoren.
Darüber hinaus deuten aktuelle Ergebnisse auf eine Unterschätzung der realen Diffusions-
barriere (bzw. Aktivierungsenergie) EA um einen Faktor 2EL, wobei sich EL aus der Tem-
peraturabhängigkeit der Längenskala in Arrhenius Darstellung LD = L0exp(−EL/kBT ) er-
gibt [233].
Die hier ermittelten EA sind kleiner als in der Literatur für andere Perovskite zu findende
Werte. Dies deutet auf einen erheblichen Einfluss der kinetischen Energie. Nichtsdestotrotz
gibt die vorgenommene Analyse deutliche Hinweise für die Optimierung eines „layer-by-
layer“ Wachstum und lässt Rückschlüsse auf die Beweglichkeit zu.
Variation des Sauerstoffpartialdruckes
In Abbildung 4.14 (c) ist die Abhängigkeit der c Gitterkonstanten vom Sauerstoffpartial-
druck dargestellt. Mit ansteigendem p(O2) sinkt die Gitterkonstante c in Richtung des Wer-
tes von BaTiO3-Einkristallen. Die Auswirkungen der Veränderung des Sauerstoffpartial-
druckes sind ambivalent. Zum Einen ist, wie in [206] dargestellt, zu berücksichtigen, dass
der Druck des Hintergrundgases die Kinetik der Einströmenden Teilchen und somit die
Orientierung des Kristalls beeinflusst. Zum Anderen führt die Abscheidung in einer sau-
erstoffdefizienten (geringem p(O2)) Umgebung zur Ausbildung von Sauerstoff-Vakanzen.
Hinsichtlich der ersten Problematik ist bei geringem (hohen) p(O2) die Energie der Teilchen
größer (kleiner) und die c-Achsen (a-Achsen) orientierten Filme sind bevorzugt [206]. Im
zweiten Fall, führt der geringe Sauerstoffhintergunddruck zu einem verringerten Einbau
von Sauerstoff in den Kristall und somit zu Vakanzen. Wie in [234] beschrieben sind diese
energetisch favorisiert in c-Richtung verglichen mit der a-Richtung. Als Folge der Coulomb
Wechselwirkung führt dies zu einer Veränderung des c/a–Verhältnisses.
Das beobachtete Ansteigen der c Gitterkonstanten (4.14 (c)) bei nahezu gleichbleibender a
Gitterkonstante (für p(O2) = 0.0003 mbar bzw. p(O2) = 0.02 mbar ist a = 0.4019 nm respekti-
ve a = 0.4028 nm) und somit das Ansteigen des Volumens der Einheitszelle mit sinkendem
p(O2), lässt sich auf die zunehmende Anzahl an Vakanzen mit sinkendem Sauerstoffparti-
aldruck zurückführen.
In Abbildung 4.16 (a) ist der RMS-Wert als Funktion von p(O2) dargestellt. Während entwe-
der ein relativ konstanter Wert (schwarz) oder gar ein Abnehmen (rot) des RMS-Wertes bis
zu p(O2) = 0.01 mbar zu verzeichnen ist, steigt die Rauigkeit sehr stark an bei p(O2) = 0.02
mbar. Obwohl die c Gitterkonstante am ehesten dem Wert des Einkristalls entspricht, ist
die hohe Rauigkeit repräsentiert durch den starken Anstieg des RMS-Wertes problematisch,
und eine Abscheidung bei p(O2) = 0.02 mbar nicht optimal.
In Abbildung 4.17 (a) ist die Veränderung von τ (siehe Abschnitt „Variation der Substrattem-
peratur“ ) abhängig von p(O2) gezeigt. Als Folge der Verringerung der kinetischen Energie
der Teilchen im Plasma, auf Grund von Stoßprozessen, steigt τ bzw. sinkt das Diffusions-
vermögen, mit steigendem Sauerstoffpartialdruck. Somit ist zu erwarten, dass für geringere
p(O2) die Tendenz zur Inselbildung reduziert ist, so wie auch im Verlauf des RMS-Wert
bestätigt. Darüber hinaus bewirkt der starke Anstieg von τ , dass für vergleichbar hohe Sau-
erstoffpartialdrücke die Relaxation der Oberfläche nicht hinreichend abgeschlossen ist vor
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d ≈ 75 nm; 550°C; 0.06 ML/Puls
d 120 nm;665°C; 0.1 ML/Puls≈
d ≈ 70 nm; 665°C; 0.015 ML/Puls








Abbildung 4.16. : (a) Verlauf der Oberflächenrauigkeit, repräsentiert durch den RMS-Wert aus
(2.0 × 1.0)µm2 AFM-Aufnahmen, in Abhängigkeit vom Sauerstoffpartialdruck
p(O2) für verschiedene Schichtdicken, sowie F - und TSub-Werte. (b) Abhän-
gigkeit der Gitterkonstanten c in Wachstumsrichtung (geschlossene Symbole),
sowie des RMS-Wertes (offene Symbole) zum Einen von der Puls Frequenz f
(blau) und zum Anderen von der Blendenfläche A (braun).
Variation der Abscheidegeschwindigkeit





In Abbildung 4.16 (b) sind die Veränderungen der c Gitterkonstanten (gefüllte Symbole)
einmal für die Veränderung der Pulsfrequenz (blau) und andermal für verschiedene Blen-
dengrößen (rot) gezeigt. Die Dünnfilme waren dabei alle im Bereich d ≈ 70 nm. Zudem ist
die Veränderung des RMS-Wertes (offene Symbole) als Funktion der Pulsfrequenz und der
Blendengröße dargestellt. Die jeweiligen Messpunkte sind mit dem Wert der Abscheide-
geschwindigkeit in ML/s indiziert. Für die Variation der Pulsfrequenz lässt sich ein Mini-
mum bei f = 5 Hz ausmachen. Eine Erhöhung von f führt zu einem deutlichen Anstieg
der Rauhigkeit (RMS-Wert). Im Gegensatz dazu sinkt die Gitterkonstante mit steigendem
f gegen einen Wert von c = 0.4053 nm. Dies verweist darauf, dass bei konstanter Gesamt-
pulszahl (annähernd gleiche Schichtdicke d ≈ 70 nm) die Schichten für hohe Frequenzen re-
laxiert sind, während für geringe Pulszahlen noch verspannte Filme vorliegen. Unterstützt
wird dies durch die RHEED Daten. Für geringe Pulszahlen ist ein langanhaltendes zwei-
dimensionales Wachstum zu beobachten. Bei f = 20 Hz findet ein schneller Übergang hin zu
einem drei-dimensionalem Wachstum statt, angezeigt durch ein Verschwinden der Oszilla-
tionen bereits nach wenigen Amplituden. Ein Sonderfall tritt für die geringste Abscheide-
geschwindigkeit (0.015 ML/s) auf. Hierbei sind keine RHEED-Oszillationen zu beobachten.
Dies verweist auf ein „step-flow“ Wachstum, wie bereist in Abschnitt 4.4.2 beschrieben. Die
Schichten sind glatt und zeigend die typische Terrassenform des Substrates.
Eine Veränderung der Blendengröße zu A = 40 mm2 von A = 20 mm2 zeigt ein leichtes
Absinken der Gitterkonstanten. Vergrößert man die Blendenfläche über einen Wert von













































εL = 1.6 J/cm
2
TSub = 665°C
p(O ) = 0.002 mbar2
1.5 2.0 2.5
Abbildung 4.17. : (a) Verlauf der Relaxationszeit τ als Funktion des Sauerstoffpartialdruckes
p(O2) für BaTiO3-Dünnfilme abgeschieden bei TSub = 665○C und εL = 2.5 J/cm2.
(b) Verlauf der Relaxationszeit τ als Funktion der Energiedichte εL für BaTiO3-
Dünnfilme abgeschieden bei TSub = 665○C und p(O2) = 0.002 mbar. Der Ein-
schub zeigt die Veränderung der Gitterkonstanten c in Wachstumsrichtung mit
sich verändernder Energiedichte.
vollständig relaxierte Dünnfilme. Hinsichtlich der Oberflächenmorphologie, bleibt festzu-
halten, dass fürA = 20 mm2 ein geringer RMS-Wert von 0.54 nm zu verzeichnen ist, während
eine Vergrößerung der Fläche der Blende zu einem starken Anstieg der Oberflächenrauhig-
keit führt.
Bereits in Abschnitt 4.4.1 wurde der Einfluss der Energiedichte εL des Lasers auf die Ober-
flächenmorphologie bzw. die Struktureigenschaften des Dünnfilms angedeutet (siehe Abb.
4.6). Mit Erhöhung der Energiedichte wurde der zwei-dimensionalen Wachstumsmodus für
BaTiO3-Dünnfilme bis zu d ≈ 75 nm erweitert. Eine Verringerung von εL hat hingegen ein
Stranski Krastanov- („layer-then-island“ ) Wachstum zu Folge, manifestiert in einem schnel-
len Verschwinden von RHEED-Oszillationen nach wenigen Monolagen. Dieses Verhalten
sollte wesentlich in der Diffusion der Atome ihren Niederschlag finden. Da die kinetische
Energie der Teilchen und somit die Mobilität auf der Oberfläche mit steigender Energiedich-
te erhöht wird sinkt τ (siehe Abschnitt „Variation der Substrattemperatur“). In Abbildung
4.17 (b) ist die Veränderung von τ als Funktion der Energiedichte dargestellt. Der negative
Anstieg mit steigendem εL bestätigt die geäußerte Vermutung und weist auf diesen Me-
chanismus als Erklärung für das stabilisierte zwei-dimensionale Wachstum. Die Mobilität
der Atome steigt an, was die Terminierung von Atomlagen vor dem Ausbilden von Inseln
favorisiert.
Im Einschub in Abbildung 4.17 (b) ist die Veränderung der Gitterkonstanten in c Rich-
tung mit sich verändernder Energiedichte für verspannte (rot) und relaxierte (blau) BaTiO3-
Dünnfilme dargestellt. Wie kürzlich von Kan et al. gezeigt [204] ist ein direkter Zusammen-
hang zwischen der Energiedichte in der PLD und der Gitterkonstante in Wachstumsrich-
tung für BaTiO3-Dünnfilmen auf GdScO3-Substraten zu verzeichnen. Die Autoren erklären
dies durch eine Abweichung vom stöchiometrischen Gleichgewicht zwischen Ba und Ti hin
zu Ba reichen Verhältnissen für Energiedichten kleiner als 1.5 J/cm2. In dieser Arbeit sind
die verwendeten Energiedichten höher als die prognostizierten 1.5 J/cm2. Es lässt sich für
relaxierte Dünnfilme keine direkte Abhängigkeit von der Energiedichte erkennen. Im Fall
verspannter Dünnfilme zeigt sich ein leichter Anstieg von c mit steigerndem εL verglichen
zu den Resultaten wie in [204] aufgezeigt.
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Zusammenfassung
Betrachtet man die Gesamtheit der Auswirkungen der einzelnen Parameter, so lassen sich
im Wesentlichen folgende grundsätzliche Positionen definieren:
1) Die Erhöhung der Mobilität (Diffusionsvermögen) der Atome, entweder durch eine Er-
höhung der Substrattemperatur oder durch eine Veränderung der kinetischen Energie
(p(O2), εL) bis zu einem kritischen Wert oberhalb dem „step-flow“ auftritt, stabilisiert ein
zwei-dimensionales „layer-by-layer“ Wachstum.
2) Die Schichten werden monokristallin, weisen jedoch zum Teil starke Verspannungen
auf. Die auftretenden Verspannungen lassen sich zum Einen mit dem Auftreten von
Sauerstoff-Vakanzen und zum Anderen als Folge des Abkühlvorganges der Dünnfilme
erklären.
3) Geringe Abscheidegeschwindigkeiten mit hoher Energiedichte führen zu glatten Ober-
bzw. Grenzflächen. Hierbei zeigt sich für hinreichend hohe Mobilitäten ein stabiles „layer-
by-layer“ Wachstum für Dünnfilme mit Schichtdicken bis zu d = 75 nm.
4) Abweichungen der Gitterkonstanten vom BaTiO3-Einkristall haben eine negative Aus-
wirkung auf die optischen Konstanten (siehe Abschnitt 4.4.4).
Unter diesen Gesichtspunkten wurden die optimalen Parameter für das Wachstum von
BaTiO3-Dünnfilmen herausgestellt. Für die weiterführenden Untersuchungen mittels Ellip-
sometrie steht die Bestimmung der optischen Konstanten im Mittelpunkt. Daher muss ver-
sucht werden, die Verspannungen im Dünnfilm zu reduzieren. Im Wesentlichen wurde dies
durch die Wahl eines Sauerstoffpartialdruckes von p(O2) = 0.01 mbar realisiert.
Wie in Abbildung 4.14 (c) gezeigt, reduziert sich damit die Gitterkonstanten in Wachstums-
richtung c in den Bereich des Einkristallwertes. Die noch vorhandene Abweichung ergibt
sich zum Einen aus noch vorhandenen Verzerrungen als Folge von Sauerstoff-Vakanzen
(weitere Verringerung von c bei Erhöhung von p(O2)) und zum Anderen aus dem Abkühl-
verhalten des Dünnfilmes im Anschluss an die Züchtung. Basierend auf den theoretischen
Überlegungen von Speck et al. [219, 235–237] erklärt sich die Verzerrung des Gitters aus dem
Abkühlprozess. Die c-Achsen orientierte tetragonale Phase wird unterstützt durch den PLD
Prozess selbst, die Benutzung des SrTiO3-Substrates mit geringerer Gitterkonstanten als der
Dünnfilm und dem relativ schnellen Abkühlvorgang durch die Curie Temperatur (TC) von
BaTiO3. Während des Abkühlvorganges ziehen sich sowohl Substrat als auch Dünnfilm
zusammen (thermische Kontraktion). Auf Grund des größeren thermischen Expansionsko-
effizienten α von BaTiO3 würde sich die a-Gitterkonstante von BaTiO3 schneller als vom
SrTiO3-Substrat reduzieren. Dies wird jedoch als Konsequenz des Einflusses des Substrates
verhindert. Eher ist davon auszugehen, dass sich der BaTiO3-Dünnfilm gemäß der thermi-
schen Ausbreitungskurve des SrTiO3-Substrates zusammenzieht [206]. Daher nehmen die
a- als auch die c-Gitterkonstante des Dünnfilms nicht den Wert der Einkristalls an.
Die Substrattemperatur wird im Folgenden im Bereich von 650○C≤ TSub ≤ 700○C gewählt.
Dies führt zum Einen zu einer hohen Mobilität der Atome auf der Oberfläche und zum An-
deren ist die c Gitterkonstante wie in Abbildung 4.14 gezeigt für hohe Temperaturen kleiner,
das heißt eher im Bereich des Einkristallwertes, verglichen mit geringeren Temperaturen.
Die Energiedichte wird zu εL = 2.5 J/cm2 festgelegt, da hierbei die im Vergleich geringsten
Oberflächenrauigkeiten auftraten bei gleichzeitiger Gewährleistung hoher Mobilitäten der
Atome auf der Substratoerfläche.
Die Abscheidefrequenz wird für die abzuscheidenden Heterostrukturen auf f = 10 Hz fest-
gelegt, wobei hier ein Kompromiss zwischen Zeitaufwand der Abscheidung und Oberflä-
chenstruktur eingegangen wurde. Um die aus dem hohen f entstehenden Probleme der
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Rauigkeit zu kompensieren wird eine Blendengröße von A = 20 mm2 verwendet. Die da-
durch erzielten Abscheidgeschwindigkeiten liegen im Bereich von F = 0.15 ML/s. Die ge-
wählte Abscheidegschwindigkeit garantiert vergleichsweise glatte Oberflächen, sowie ein
zwei-dimensionales „layer-by-layer“ Wachstum. Eine weitere Verringerung würde es zwar
ermöglichen im „step-flow“ Regime zu wachsen, jedoch wäre der Zeitaufwand um ein Viel-
faches höher.
Zusammenfassen werden folgende optimal Werte für die Abscheidung von
BaTiO3-Dünnfilmen auf SrTiO3 (001)-Substraten gewählt.
1. Substrattemperaturen TSub ≈ 665○ C
2. Sauerstoffpartialdruck p(O2) = 0.01 mbar
3. Energiedichte εL = 2.5 J/cm2
4. Laserfrequenz f = 10 Hz
5. Blendengröße A = 20 mm2
4.4.4. Veränderung der optischen Konstanten durch die Modifikation
der PLD-Abscheideparameter
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Abbildung 4.18. : Verlauf des Brechungsindexes n und des Extinktionskoeffizienten k als Funk-
tion der Energie für BaTiO3-Dünnfilme abgeschieden bei verschiedenen TSub
(a,c) und verschiedenen p(O2) (b,d). Zum Vergleich ist der Verlauf von n für
einen BaTiO3-Einkristall gezeigt. In (c,d) ist die Abhängigkeit von n in einem
kleineren Energiebereich hervorgehoben.
Die letztendliche Zielsetzung der Herstellung von BaTiO3/SrTiO3 erfordert eine Kontrolle
bzw. die Einschätzung der Veränderung der optischen Konstanten, insbesondere des Bre-
chungsindexes n, mit der Modifikation der PLD-Abscheideparameter. Sowohl die Kristall-
struktur, d.h. die Abweichung von der optimalen Einheitszelle, als auch der Einfluss von
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Defekten, wie beispielsweise Sauerstoff-Vakanzen können ursächlich für eine Veränderung
von n sein. Wie in den vorherigen Abschnitten ausführlich diskutiert, werden diese Eigen-
schaften entscheidend vom Sauerstoffpartialdruck und der Substrattemperatur beeinflusst.
In Abbildung 4.18 ist der Verlauf des Brechungsindexes n und der Extinktionskoeffizienten
k von BaTiO3-Dünnfilmen hergestellt für verschiedene Substrattemperaturen TSub (a,c) und
für verschiedene Sauerstoffpartialdrücke p(O2) (b,d) gezeigt.
Zum Vergleich ist jeweils n eines BaTiO3-Einkristalls zugefügt. Zu beobachten ist, abhän-
gig von TSub, eine Verschiebung des Maximums sowohl von n als auch von k zu größeren
Energien mit sinkender Substrattemperatur (siehe Abb. 4.18 (a)). Zudem kann ein Absinken
von n für sinkendes TSub im Energiebereich von 2.5 eV≤ E ≤ 3.8 eV festgestellt werden. Die
größte Übereinstimmung mit dem Brechungsindexverlaufes des BaTiO3-Einkristalls zeigt
sich im Temperaturbereich 630○C ≤ TSub ≤ 665○C.
Der Sauerstoffpartialdruck hat kleineren Einfluss auf n und k. Es lässt sich, wie bei der Sub-
strattemperatur, eine geringe Verschiebung der Maxima von n und k zu größeren Energien
relativ zum BaTiO3 aufweisen. Die größte Verschiebung ist für p(O2) = 0.002 mbar zu beob-
achten, wohingegen für p(O2) = 0.01 mbar und p(O2) = 0.0003 mbar kein signifikanter Un-
terschied auftritt. Im Energiebereich zwischen E = 2.5 eV und E = 3.8 eV, der insbesondere
für eine Kopplung mit dem späteren Resonatormaterial ZnO relevant ist, zeigt sich eine gu-
te Übereinstimmung des Brechungsindexes des Dünnfilmes abgeschieden bei p(O2) = 0.002
mbar mit dem BaTiO3-Einkristalls.
Die Abhängigkeit des Brechungsindexes n von zum Einen TSub und zum Anderen p(O2)
geht konform mit den zuvor herausgearbeiteten optimalen Abscheideparametern. Die Über-
einstimmung mit dem Verlauf von n des BaTiO3-Einkristalls ist am größten für TSub ≈ 650○C.
Im Fall von p(O2) = 0.002 mbar ist die gleiche Abhängigkeit des Verlaufes von n(E) zu be-
obachten wie für den BaTiO3-Einkristall. Generell fällt der Einfluss von p(O2) auf n geringer
aus als der Einfluss von TSub.
4.5. Epitaktische SrTiO3-Dünnfilmen
Homoepitaktische Abscheidung auf SrTiO3 (001)-Substraten
Es ist an dieser Stelle nicht beabsichtigt eine umfassende oder gar vollständige Diskussion
der homoepitaktischen Abscheidung von SrTiO3-Dünnfilmen mit PLD darzustellen. Viel-
mehr sei der interessierte Leser auf die Arbeiten von Rijnders [176, 230, 238], Lippmaa und
Kawasaki [172, 239–241] oder Song [242], sowie die Referenzen darin, verwiesen. Zielset-
zung im folgenden Abschnitt ist es, die optimalen PLD Parameter für homoepitaktische
SrTiO3-Dünnfilme mit Blick auf die Anwendung in BaTiO3/SrTiO3-Bragg-Spiegeln zu erar-
beiten.
Grundsätzlich wird in der Literatur für Züchtungstemperaturen unterhalb T = 800 ○C ein
„layer-by-layer“ Wachstum berichtet, wohingegen stabiles „step-flow“ Wachstum für deut-
lich höhere Temperaturen oder für hohe „miscut“ zu erwarten ist. Im Bereich von T ≈ 500○C
ist ein drei-dimensionales Wachstum vorherrschend. Einschränkend muss jedoch berück-
sichtigt werden, dass die in der Literatur zumeist Hintergrunddrücke von einigen Zehntel
Millibar genutzt werden. Der Einfluss des Hintergrunddruckes auf beispielsweise die Mo-
bilität wird in [232] diskutiert bzw. wurde in Abschnitt 4.4.3 gezeigt. Mit sinkendem Hinter-
grunddruck steigt der Anteil der kinetischen Energie der Teilchen, was wiederum zu einer
deutlich höheren Mobilität (sinkendem τ ) führt.
Im Folgenden werden die Einflüsse der PLD-Parameter auf homoepitaktische
SrTiO3-Dünnfilme in der hier verwendeten PLD-Kammer diskutiert. Die Dünnfilme wur-
den in der in Abschnitt 3.1.3 beschriebenen PLD Kammer hergestellt. Auf Grund der Ziel-
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setzung, der Herstellung von BaTiO3/SrTiO3-Heterostrukturen, wurden die nicht automa-
tisch zu justierenden Parameter Linsenstellung und Blendengröße aus prozesstechnischen
Gründen gemäß der für BaTiO3-Dünnfilme optimierten Konfiguration festgestellt. Substra-
temperatur TSub, Sauerstoffpartialdruck p(O2) und Energiedichte wurden zwischen 500 ≤
TSub ≤ 665○C respektive 0.0003 ≤ p(O2) ≤ 0.01 mbar variiert bzw. fest zu εL = 1.9 J/cm2
oder εL = 2.5 J/cm2 gesetzt. Als Substrate wurden gemäß Abschnitt 4.3.2 behandelte SrTiO3
(001)-Einkristalle verwendet, wobei ein „miscut“ von α = 0.2○ vorlag.
TSub (°C)
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Abbildung 4.19. : (a) Gitterkonstante c in Wachstumsrichtung (rot) als auch Gitterkonstante a
in der Ebene (grün) als Funktion der Substrattemperatur TSub. Eingetragen ist
zusätzlich (schwarze Linie) der ideale Wert der Gitterkonstante für einen ku-
bischen SrTiO3-Einkristall. Abhängigkeit des RMS-Wertes (blau) ermittelt aus
(2.0×2.0)µm2 AFM-Aufnahmen von TSub. (b) Arrhenius Darstellung von -ln(τ)
zur Bestimmung der Aktivierungsenergie für verschiedene Sauerstoffpartial-
drücke p(O2) und Energiedichten εL.
In Abbildung 4.19 (a) ist die Veränderung sowohl der Gitterkonstante c in Wachstumsrich-
tung (rot) (bestimmt aus dem(002) Reflex) als auch der Gitterkonstante a in der Ebene (cyan)
(bestimmt aus (301) Reflex) als Funktion der Substrattemperatur TSub für homoepitaktische
SrTiO3-Dünnfilme gezeigt. Die Schichtdicke beträgt bei allen Dünnfilmen etwa 75 nm. Nebst
den Gitterkonstanten ist zusätzlich noch der RMS-Wert angegeben. Ermittelt wurde dieser
aus den AFM-Bildern mit einer Fläche von (2.0 × 2.0)µm2. Während c für alle Tempera-
turen deutlich oberhalb des SrTiO3-Einkristallwertes liegt nimmt die a Gitterkonstante für
TSub = 550○C den Literaturwert an und liegt ansonsten unterhalb des Selbigen. Auf Grund
der gitterangepassten Abscheidung auf SrTiO3-Substraten sind keine Verspannungen zu er-
warten. Die dennoch auftretenden Diskrepanzen der Gitterkonstanten sind wahrscheinlich
ursächlich auf die Ausbildung von Sauerstoff-Vakanzen bzw. auf Abweichungen vom stö-
chiometrischen Gleichgewicht zurückzuführen. Interessanterweise ist die Tendenz der Rau-
igkeit der Dünnfilme invers zur Abweichung der Gitterkonstanten. Je geringer die Ober-
flächenrauigkeit, desto größer die Abweichung der Gitterkonstanten. Eine mögliche Erklä-
rung liegt im Wachstumsmodus. Für geringe Temperaturen (TSub = 550○C) findet ein schnel-
ler Übergang von einem zwei- zum drei-dimensionalen Wachstum statt (unterstützt durch
die RHEED-Daten). Die Mobilität der Adatome ist eingeschränkt, wodurch Inselstrukturen
auftreten. Diese sind nicht verspannt und entwickeln sich drei-dimensional. Dies zeigt sich
einerseits in rauhen Oberflächen aber andererseits in geringeren Abweichungen von den
Gitterkonstanten des Substartes (insbesondere die a Gitterkonstante). Im Gegensatz dazu
findet mit steigender Temperatur ein durchweg zwei-dimensionale Wachstum statt, was ei-
nerseits zu glatten Oberflächen aber andererseits auch zu verspannten Dünnfilmen führt.
In Abbildung 4.19 (b) ist die Veränderung der Diffusion bzw. −ln(τ), wobei τ gemäß Glei-
chung 4.9 definiert ist, mit sich verändernder Substrattemperatur bzw. Energiedichte, sowie
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für p(O2) = 0.002 mbar und p(O2) = 0.01 mbar aufgezeigt. Aus der Temperaturabhängigkeit
in Arrhenius Darstellung ergibt sich die Aktivierungsenergie im Mittel zu EA = 0.32 ± 0.07
eV für p(O2) = 0.002 mbar. Dies ist unter Berücksichtigung des kleineren Sauerstoffparti-
aldrucks in dem hier benutzten Aufbau in guter Übereinstimmung mit Ergebnissen von
Blank et al. [23] (EA = 0.48±0.05 eV für p(O2) = 0.03 mbar). Mit sinkender Energiedichte (ro-
te Symbole) als auch mit steigendem Sauerstoffpartialdruck (Dreiangel-Symbole) sinkt der
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Abbildung 4.20. : (a) Gitterkonstante c in Wachstumsrichtung (rot) als auch Gitterkonstante
a in der Ebene (grün) als Funktion von p(O2), sowie Verlauf des RMS-Wertes
(blau) in Abhängigkeit von p(O2). Zusätzlich (schwarze Linie) der ideale Wert
der Gitterkonstante für einen kubischen SrTiO3-Einkristall. (b-d) Modulation
der Oberflächenmorphologie mit dem Sauerstoffpartialdruck p(O2).
In Abbildung 4.20 (a) ist die Veränderung der a und c Gitterkonstanten (bestimmt aus den
(002) respektive den (301) Reflexen) als auch der Rauigkeit (RMS-Wert) in Abhängigkeit
vom Sauerstoffpartialdruck p(O2) dargestellt. Die maximale Abweichung der a und c Git-
terkonstante vom SrTiO3-Einkristallwert ist für p(O2) = 0.002 mbar zu sehen, wohingegen
sowohl für höhere als auch für geringere Werte von p(O2) a respektive c näher am Ein-
kristallwert liegen. Die Rauigkeit sinkt mit sinkendem Sauerstoffpartialdruck. Die beobach-
tete Abhängigkeit ist auf den ersten Blick unerwartet, da, als Folge des sauerstoffdefizi-
enten Wachstums für p(O2) = 0.0003 mbar, eine stärkere Abweichung der Gitterkonstan-
ten denklogisch wäre. Zieht man jedoch zusätzlich die in Abbildung 4.20 (b-d) gezeigten
AFM-Bilder der Oberflächen, sowie die RHEED Daten hinzu, so ist festzustellen, dass zum
Einen für p(O2) = 0.0003 mbar sehr glatte Terrassenflächen auftreten ohne Inselstrukturen
und zum Anderen keine RHEED-Oszillationen zu beobachten sind (nicht gezeigt). Im Ge-
gensatz dazu sind für p(O2) = 0.002 mbar und p(O2) = 0.01 mbar jeweils Inselstrukturen
(„layer-by-layer“ Wachstum) ausgeprägt und RHEED-Oszillationen (nicht gezeigt) zu be-
obachten. Daraus lässt sich schlussfolgern, dass, als Folge der erhöhten Mobilität mit gerin-
gem Sauerstoffpartialdruck von 0.0003 mbar, ein „step-flow“ Wachstum auftritt. Für höhere
Werte von p(O2) hingegen ist ein „layer-by-layer“ Wachstum zu beobachten. Zudem bleibt
p(O2) = 0.01 mbar festzuhalten, dass die Inselstrukturen schneller zu rauhen Oberflächen
führen aber eine geringere Abweichung der Gitterkonstanten durch weniger Vakanzen zu
beobachten ist.
In der Regel werden in der Literatur Ansätze verfolgt, bei denen der Hintergrunddruck we-
sentlich höher ist als in den hier gezeigten Dünnfilmen. Einerseits bringt dies den Vorteil
von Gitterkonstanten im Bereich des Einkristallwertes von SrTiO3. Andererseits sind Sub-
strattemperaturen oberhalb TSub = 800○C nötig, um die erforderliche Mobilität der einströ-
menden Atome für ein „step-flow“ Wachstum zu gewährleisten.
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Zusammenfassung:
Für homoepitaktische SrTiO3-Dünnfilme wird bei geeigneten Abscheideparametern ein
„step-flow“ Wachstum bereits bei Substrattemperaturen von TSub = 665○C beobachtet. Für
p(O2) = 0.002 mbar wurde eine Aktivierungsenergie von EA = 0.32± 0.07 eV bestimmt, wo-
bei die Mobilität der Atome mit sinkendem Sauerstoffpartialdruck steigt. EA ist geringer als
in anderen Arbeiten für SrTiO3 bzw. andere Perovskite berichtet [23, 233]. Vergleicht man die
Wachstumsbedingungen, so ist in der hier vorgestellten Arbeit p(O2) geringer gewählt. Dies
verweist auf einen erheblichen Einfluss der kinetischen Energie auf die Mobilität der Adato-
me kurz nach dem Puls. Neben „step-flow“ Wachstum für p(O2) = 0.0003 mbar ist für höhe-
re Sauerstoffpartialdrücke ein „layer-by-layer“ Wachstum etabliert. Die Rauigkeit steigt mit
steigendem p(O2) , wohingegen jedoch die Gitterkonstanten mit steigendem p(O2) gegen
den Einkristallwert sinkt. Dies lässt sich durch eine Verringerung von Sauerstoff-Vakanzen
erklären. Für TSub ≤ 550○C ist ein drei-dimensionales Wachstum zu beobachten.
Zusammenfassend sind folgende Bedingungen für die verschiedenen Wachstumsmodi ge-
funden wurden:
step-flow
1. Substrattemperaturen TSub ≈ 665○ C
2. Sauerstoffpartialdruck p(O2) = 0.0003 mbar
3. Energiedichte εL = 2.5 J/cm2
4. Blendengröße A = 20 mm2
layer-by-layer
1. Substrattemperaturen 550○C< TSub < 665○ C
2. Sauerstoffpartialdruck 0.002 ≤ p(O2) ≤ 0.01 mbar
3. Energiedichte 1.9 J/cm2 ≤ εL ≤ 2.5 J/cm2
4. Blendengröße A = 20 mm2
drei-dimensional
1. Substrattemperaturen TSub ≤ 550○ C
2. Sauerstoffpartialdruck 0.0003 ≤ p(O2) ≤ 0.01 mbar
3. Energiedichte 1.9 J/cm2 ≤ εL ≤ 2.5 J/cm2
4. Blendengröße A = 20 mm2
4.6. Abscheidung von BaTiO3/SrTiO3-Bragg-Spiegel
4.6.1. BaTiO3/SrTiO3-Einfach–Heterostrukturen
Bei der Herstellung von BaTiO3/SrTiO3-Heterostrukturen spielen Verspannungen eine ent-
scheidende Rolle [31, 243]. In Abbildung 4.21 (a) sind die zu erwartenden Verspannungen
entlang einer BaTiO3/SrTiO3-Heterostruktur schematisch dargestellt.
Für BaTiO3-Dünnfilme treten an der Grenzfläche zum Substrat kompressive Verspannun-
gen auf, während senkrecht zu dieser Grenzfläche Zugspannungen zu erwarten sind. Für
die nachfolgenden SrTiO3-Dünnfilme ist die Reihenfolge umgedreht. Die Ausprägung der
Verspannungen innerhalb der nachfolgenden Schichten hängt davon ab, inwieweit die ein-
zelnen Schichten selbst relaxiert sind respektive verspannt bleiben. Vollständig relaxierte
Dünnfilme führen zum größten Maß an Verspannungen in den nachfolgenden Filmen, wäh-
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Abbildung 4.21. : (a) Darstellung der tensilen (Zugverspannungen) und kompressiven Ver-
spannungen an der BaTiO3-Dünnfilm–SrTiO3-Substrat, sowie der BaTiO3-
Dünnfilm–SrTiO3-Dünnfilm Grenzfläche gemäß [243]. (b) Gemessene Verschie-
bung des SrTiO3-Dünnfilm XRD (002)-Reflexes (hervorgehoben durch Pfeile)
in einer BaTiO3/SrTiO3- (oben) und einer SrTiO3/BaTiO3- (unten) Einfach-
Heterostruktur relativ zum SrTiO3 (002)-Substratreflex.
In Abbildung 4.21 (b) ist die Auswirkung der eben formulierten Thematik aufgezeigt. Es
wurden mittels PLD Heterostrukturen, bestehend aus jeweils einem BaTiO3- und einem
SrTiO3-Dünnfilm auf SrTiO3 (001)-Substraten, hergestellt. Im ersten Fall wurde direkt auf
das Substrat der BaTiO3-Dünnfilm abgeschieden und anschließend der SrTiO3-Film (oben).
Im zweiten Fall vice versa (unten). Die PLD-Paramter wurden mit TSub ≈ 665○ C und p(O2) =
0.01 mbar, sowie εL = 2.5 J/cm2 eingestellt. Die Dünnfilme haben jeweils Schichtdicken
d ≈ 120 nm was dazu führen sollte, dass diese relaxiert sind.
Anhand der Veränderung des Spektrums der Weitwinkel-2θ − ω Röntgenmessung im Ver-
gleich zu dem jeweiligen reinen Substrat (rot) jedoch erkennt man im Fall der Schichtfolge
BaTiO3/SrTiO3, neben dem, zu kleinen Winkeln verschobenen, BaTiO3 (002)-Reflex, eine
Schulter zu höheren Winkeln (kleineren Gitterkonstanten) am SrTiO3 (002)-Substratreflex.
Im Fall von SrTiO3/BaTiO3 ist deutlich eine Schulter zu kleineren Winkeln, sprich größe-
ren Gitterkonstanten zu beobachten. Beide Schultern sind zur besseren Verdeutlichung mit
einem blauen Pfeil markiert. Die daraus resultierenden Gitterkonstanten ergeben sich für
BaTiO3 zu c = 0.4089 nm und für die SrTiO3-Dünnfilme zu c = 0.3893 nm (BaTiO3/SrTiO3)
bzw. c = 0.3914 nm (SrTiO3/BaTiO3). Die Reduzierung der Gitterkonstanten des SrTiO3-
Dünnfilmes im ersten Fall unter den Einkristallwert ist auf die Zugspannung resultierend
aus der Gitterfehlanpassug zum BaTiO3-Dünnfilm zurückzuführen. Im zweiten Fall folgt ei-
ne leichte Erhöhung der Gitterkonstanten, wie schon im Abschnitt 4.5 für homoepitaktische
Dünnfilme zu beobachten, wahrscheinlich aus dem Einbau von Sauerstoff-Vakanzen.
Wie von Wunderlich theoretisch vorhergesagt [244], ist eine direkte Auswirkung der Ver-
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spannungen auf die dielektrischen Eigenschaften der Einzelschichten für Dicken unterhalb
von 4 Monolagen zu erwarten. Dies eröffnet ein neues Feld von interessanten Anwendun-
gen, die jedoch nicht Thema dieser Arbeit sein sollen. Oberhalb dieser „kritischen“ Dicke
führen Versetzungen zum Abbau der Spannungen und die Einzelschichten relaxieren.
Demzufolge ist entscheidend, inwieweit die Einzelschichten relaxiert sind. Die Ausprägung
eines zwei- oder drei-dimensionalen Wachstums der Einzelschichten wirkt sich auf alle
weiteren Schichten dahingehend aus, dass diese den Wachstumdmodus adaptieren. In Ab-
schnitt 4.4.1 wurde bereits thematisiert, dass die Wahl der Züchtungsbedingungen den Zeit-
punkt des Überganges von einem reinen zwei-dimensionalen hin zu einem
Stranski-Krastanov-Wachstum entscheiden. Ist, wie beispielhaft in [245] gezeigt, die grund-
legende BaTiO3-Schicht bereits nach wenigen Nanometern zu körnigen drei-dimensionalen
Strukturen übergegangen, ist auch für die darauf abzuscheidende Mehrfach-Heterostruktur
ein drei-dimensionales Wachstum zu erwarten. Ist allerdings ein zwei-dimensionaler Wachs-
tumsmodus in den Einzelschichten vorherrschend, so können in der Heterostruktur glatte





























Abbildung 4.22. : Verlauf der Gitterkonstanten c in Wachstumsrichtung für BaTiO3- (rot) und
SrTiO3- (blau) Dünnfilme in einer BaTiO3/SrTiO3-Einfach-Heterostruktur in
Abhängigkeit von Sauerstoffpartialdruck p(O2). Zusätzlich sind die idealen
Werte der jeweiligen Einkristalle eingetragen (schwarzen Linien).
In Abbildung 4.22 sind AFM-Aufnahmen von BaTiO3/SrTiO3-Einfach-Heterostrukturen ge-
zeigt. Die einzelnen Dünnfilme haben jeweils eine Schichtdicke d ≈ 120 nm, wobei zunächst
der BaTiO3-Dünnfilm auf dem SrTiO3 (001)-Substrat und anschließend der SrTiO3-Dünnfilm
abgeschieden wurde. Die Substrattemperatur betrug TSub ≈ 650○C, die Energiedichte war
εL = 2.5 J/cm2.
Neben (2.0 × 2.0)µm2 Aufnahmen (a-e) sind zudem jeweils für p(O2) = 0.002 mbar, p(O2) =
0.006 mbar und p(O2) = 0.01 mbar (10×4) µm2 Ausschnitte der Oberflächen (f-h) dargestellt.
Für p(O2) = 0.02 mbar (e) ändert sich die Oberflächenstruktur drastisch. Man kann die Aus-
prägung von kubischen Strukturen erkennen und die Rauigkeit steigt stark an (RMS = 4.99
nm). Für p(O2) ≤ 0.01 mbar (a-d, f-h) sind die Oberflächen glatt mit RMS-Werten zwischen
0.8 nm und 0.5 nm. Insbesondere für p(O2) = 0.006 mbar und p(O2) = 0.01 mbar (c-d, g-h)
sind die Terrassenstrukturen des Substrates zu erkennen, was auf eine zwei-dimensionales
Wachstum verweist.
Dies ist umso erstaunlicher als die jeweiligen Einzelschichten Dicken von je etwa 120 nm
aufweisen. Zu jedem Oberflächenbild ist die jeweilige Abbildung der Fouriertransformier-
ten (FFT) der Oberflächentopographie gezeigt. Oberflächen mit Vorzugsorientierung, wie
durch die Terrassenform des Substrates induziert, lassen sich im FFT-Bild durch gerichtete
Verformungen aufzeigen (besonderes deutlich für (10×4) µm2 Bilder). Zur besseren Hervor-
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Abbildung 4.23. : (a-e) Oberflächenmorphologie und RMS-Wert von (2.0 × 2.0)µm2 Flä-
chen aufgenommen mittels AFM von verschiedenen BaTiO3/SrTiO3-Einfach-
Heterostrukturen abgeschieden bei variierendem Sauerstoffpartialdruck p(O2).
Eingefügt sind zusätzlich die Abbildungen der Fouriertransformierten der
Oberflächenstruktur. Zur besseren Hervorhebung sind senkrecht zu den Ter-
rassenverläufen Linien eingefügt. (f-h) AFM-Aufnahmen von (10.0 × 4.0)µm2
Flächen der BaTiO3/SrTiO3-Einfach-Heterostrukturen abgebildet in (b, c, d). Er-
neut sind die Darstellungen der Fouriertransformierten abgebildet.
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eingetragen.
Vergleicht man die c Gitterkonstante jeweils der BaTiO3- und der SrTiO3-Einzelschichten
der eben diskutierten BaTiO3/SrTiO3-Einfach-Heterostrukturen als Funktion des Sauerstoff-
partialdruckes, so ist in Abbildung 4.23 ein Absinken von c gegen den Einkristallwert mit
steigendem p(O2) zu beobachten. Für p(O2) = 0.02 mbar wird in beiden Fällen der Ein-
kristallwert erreicht bzw. leicht unter- bzw. überschritten für BaTiO3 respektive SrTiO3. Für
alle anderen Werte von p(O2) weicht die Gitterkonstante c in Wachstumsrichtung vom Ein-
kristallwert ab. Im Gegensatz zu homoepitaktischen SrTiO3-Dünnfilmen ist diese Tendenz
hierbei für alle abgeschiedenen SrTiO3-Dünnfilme zu beobachten. Es zeigt sich hierbei kein
Maximum im Gegensatz zu Abbildung 4.20. Die aufgezeigte Tendenz unterstreicht, dass
in den hier untersuchten Einfach-Heterostrukturen ein zwei-dimensionales Wachstum für
p(O2) ≤ 0.01 mbar realisiert ist. Im Fall von SrTiO3 deuten die Resultate auf ein pseudomor-
phes Wachstum hin. Die Gitterkonstante in Wachstumsrichtung verändert sich abhängig
von der Grundlage (SrTiO3-Substrat oder BaTiO3-Dünnfilm). Die BaTiO3-Dünnfilme hinge-
gen sind relaxiert.
Für die Herstellung von BaTiO3/SrTiO3-Bragg-Spiegel ist ein entscheidendes Kriterium der
Unterschied der Brechungsindizes der Teilelemente. Die Differenz ∆n = nBaTiO3 − nSrTiO3
bestimmt zum Einen wie viele Schichtpaare nötig sind, um ein hinreichend großes Reflexi-
onsvermögen zu gewährleisten und zum Anderen lässt der Verlauf des Brechungsindizes in
Abhängigkeit von der Energie Raum um die Charakteristik des Spiegels zu manipulieren.
In Abbildung 4.24 (a) ist der Verlauf des Brechungsindex als Funktion der Energie für ver-
schiedene Einfach-Heterostrukturen, bestehend aus einer Schicht BaTiO3 (d ≈ 170 nm) und
dem jeweiligen SrTiO3-Dünnfilm (d ≈ 80 nm) aufgezeigt. Die Messungen wurden mittels
spektroskopischer Ellipsometrie für unterschiedliche p(O2) durchgeführt.
Zum Vergleich ist das gemessene Spektrum eines SrTiO3 (001)-Einkristalls eingefügt. Mit
abnehmendem p(O2) erhöht sich die Diskrepanz zum Einkristall. Während für p(O2) = 0.01
mbar die Strukturen auf der hochenergetischen Seite deutlich ausgeprägt sind und der nie-
derenergetische Abfall dem des Einkristalls entspricht, zeigen sich für p(O2) < 0.01 mbar
in beiden Energiebereichen deutliche Abweichungen. Zudem ist das Maximum, welches im
SrTiO3-Einkristall beiE = 3.87 eV liegt, zu kleineren Energien verschoben und weniger stark
ausgeprägt.
Eine plausible Erklärung ist darin zu finden, dass für geringere Sauerstoffpartialdrücke ein
Defekt-reicheres Wachstum auftritt. Eine deutliche Abweichung der Gitterparamter von den
Werten des Einkristalls belegt diese Vermutung. Eine Veränderung der optischen Eigen-
schaften relativ zum Einkristall ist die Folge. Im Fall von p(O2) = 0.01 mbar entspricht die c
Gitterkonstante der des Dünnfilms. Die optischen Eigenschaften sind nahezu identisch mit
jenen des Einkristalls.
In Abbildung 4.24 (b) wird darüber hinaus ein weiterer Aspekt von Interesse aufgezeigt.
Die Veränderung der optischen Eigenschaften, namentlich des Brechungsindex n, mit den
Wachstumsparametern ermöglicht es gezielt den Durchstoßpunkt der Indizes der SrTiO3-
Dünnfilme mit dem n eines BaTiO3-Einkristall (oder eines entsprechenden Dünnfilms, wie
später in den Bragg-Spiegeln realisiert) zu verschieben. In Abbildung 4.24 (b) ist dies an-
hand des Energiebereiches zwischen E = 0.5 eV und E = 3.0 eV hervorgehoben. Die Punkte
der Deckungsgleichheit des n für BaTiO3 mit den SrTiO3-Dünnfilmen verschieben sich sys-
tematisch zu höheren Energien mit sinkendem p(O2) = 0.01 mbar. Damit ist es möglich für
eine bestimmte Energie die Grenzfläche zwischen beiden Materialien optisch aufzuheben.
Für alle weiteren Energien existiert die Grenzfläche weiterhin.
In diesem Abschnitt haben sich folgende Punkte als wesentlich herausgestellt:
1) Die Verspannugen innerhalb der BaTiO3/SrTiO3-Heterostrukturen lassen sich in der zu
erwartenden Ausprägung beobachten. BaTiO3- (SrTiO3-) Einzelschichten weisen eine grö-
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Abbildung 4.24. : (a) Abhängigkeit des mittels spektroskopischer Ellipsometrie bestimmten
Brechungsindex von der Energie für SrTiO3-Dünnfilme (durchgehenden Li-
nien) abgeschieden bei verschiedenen Sauerstoffpartialdrücken. Zusätzlich ist
zum Vergleich der Brechungsindexverlauf eines SrTiO3-Einkristalls (gestrichel-
te Linie) dargestellt. (b) Verlauf des Brechungsindex für verschiedene SrTiO3-
Dünnfilme abgeschieden bei verschiedenen p(O2) im Vergleich zu dem Bre-
chungsindex eines BaTiO3-Einkristalls. Die Pfeile markieren des Bereich der
Kreuzungspunkte.
ßere (kleinere) Gitterkonstante in Wachstumsrichtung, verweisend auf kompressive (ten-
sile) Verspannungen.
2) Es sind glatte zwei-dimensional gewachsene Einfach-Heterostrukturen vollständig rela-
xierter Einzelschichten mit Schichtdicken bis zu ca. 120 nm mittels PLD hergestellt wur-
den.
3) Die Abweichung der Gitterkonstanten c in Wachstumsrichtung vom Einkristallwert sinkt
sowohl für BaTiO3 als auch für SrTiO3 mit steigenden p(O2) und erreicht für p(O2) =
0.02 mbar den Selbigen. Zurückgeführt wird diese Abweichung auf den Einbau von
Sauerstoff-Vakanzen.
4) Durch geeignete Wahl der PLD Parameter ist es möglich die optischen Eigenschaften von
SrTiO3 derart zu manipulieren, dass je nach Anwendung ein größtmöglicher Brechungs-
indexunterschied zwischen SrTiO3 und BaTiO3 oder Gleichheit der Werte von n realisiert
werden kann.
4.6.2. BaTiO3/SrTiO3-Mehrfach–Heterostrukturen
Erweitert man die Einfach-Heterostrukturen um eine weitere BaTiO3-Schicht, bauen sich
die, durch die Gitterfehlanpassung zum Substrat auftretenden, Verspannungen entlang der
Heterostruktur ab. Voraussetzung ist, dass die Einzelschichten dicker als die kritische Schicht-
dicke dkrit (etwa 10 nm für BaTiO3) und damit teilweise oder vollständig relaxiert sind.
Beispielhaft sind in Abbildung 4.25 (a) die XRD-Weitwinkel-2θ − ω Messungen zweier He-
terostrukturen, aufgebaut aus jeweils zwei BaTiO3-Schichten mit einer dazwischenliegen-
den SrTiO3-Schicht auf einem SrTiO3 (001)-Substrat, dargestellt. Die Strukturen wurde bei
TSub = 665○C respektive TSub = 550○C, p(O2) = 0.002 mbar und εL = 2.5 J/cm2 abgeschieden.
Die Schichtdicken der jeweiligen Einzelschichten sind mit ca. 70 nm deutlich oberhalb dkrit.
Zusätzlich ist in Abbildung 4.25 zum Vergleich ein XRD-Spektrum eines unter identischen
Bedingungen abgeschiedenen etwa 150 nm dicken BaTiO3-Dünnfilms gezeigt.
Auffällig sind für die Heterostrukturen zwei deutlich getrennte BaTiO3-Schichtreflexe (her-
vorgehoben durch Pfeile). Der direkt auf dem Substrat abgeschiedene BaTiO3-Dünnfilm
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weist eine signifikant größere Gitterkonstante (kleinerer 2θ-Winkel) c in Wachstumsrichtung
auf als die BaTiO3-Deckschicht. Die Vergrößerung der Aufspaltung mit sinkender Substrat-
temperatur TSub verweist, wie bereits in Abschnitt 4.4.3 gezeigt, darauf, dass der direkt auf
dem SrTiO3 (001)-Substrat abgeschiedene BaTiO3-Dünnfilm eine stärkere Verspannung als
Folge des geringeren TSub besitzt.
Festzuhalten bleibt demnach, dass bereits die zweite BaTiO3-Schicht vollständig relaxiert ist.
Für Bragg-Spiegel bestehend aus einer Vielzahl von Schichten mit d ≥ dkrit ist somit davon
auszugehen, dass für BaTiO3 relaxierte Dünnfilme die optischen Eigenschaften bestimmen.
Für SrTiO3 hingegen ist ein pseudomorphes Wachstum vorherrschend. Eine Verringerung
der Gitterkonstanten c in Wachstumsrichtung ist in Abbildung 4.25 (a) für die bei TSub =
550○C abgeschiedene Heterostruktur erkennbar (roter Kreis).


























































































Abbildung 4.25. : (a) XRD-Weitwinkel-2θ − ω Spektren zweier BaTiO3/SrTiO3-Dreifach-
Heterostrukturen, sowie eines vollständig relaxierten BaTiO3-Dünnfilmes. Die
Heterostrukturen wurden bei TSub = 665○C respektive TSub = 550○C abge-
schieden, der Dünnfilm bei TSub = 665○C. Der Sauerstoffpartialdruck betrug
in allen Fällen p(O2) = 0.002 mbar und die Energiedichte lag bei εL = 2.5
J/cm2. (b) RHEED-Intensitätsverlauf einer erweiterten BaTiO3/SrTiO3-Einfach-
Heterostruktur. Die RHEED Aufnahme erstreckt sich über die gesamte Züch-
tungsdauer. Dargestellt sind jeweils End- (rote Linie) und Anfangspunkt (grüne
Linie) der einzelnen Schichten. (c) AFM-Oberflächenaufnahme der erweiterten
BaTiO3/SrTiO3-Einfach-Heterostruktur aus (b).
Verringert man die Einzelschichtdicke in den Bereich einiger Nanometer bzw. Monolagen,
verändern sich zum Einen die dielektrischen Eigenschaften und zum Anderen ist eine Ver-
stärkung der ferroelektrischen Polarisation zu erwarten [11, 31, 33, 147, 150, 151, 246–248].
In Abbildung 4.25 (b) ist eine RHEED Aufnahme für eine Schichtfolge, bestehend aus zwei
BaTiO3-Schichten, einen SrTiO3-Dünnfilm einschließend, gezeigt. Die Abscheidebedingun-
gen entsprechen den in Abbildung 4.25 (a) gezeigten Strukturen, wobei im Gegensatz die
Schichtdicke im Bereich einiger Nanometer liegt (d ≈ 6 nm). Da die Schichtdicke unterhalb
der kritischen Schichtdicke von BaTiO3 (etwa 10 nm) liegt, ist von verspannten Dünnfil-
men auszugehen. Über die ganze Beobachtungszeit sind deutlich RHEED-Oszillationen zu
sehen, was auf ein durchgehendes „layer-by-layer“ Wachstum verweist. Die rote (grüne) Li-
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nie verweist auf das Ende (den Beginn) der Abscheidung einer Schicht. Es vergehen ca. 15
Sekunden bis zum Start der nächsten Schicht. Der Einschub in Abbildung 4.25 (b) zeigt die
Oberfläche des abgeschiedenen Schichtsystems. Die Oberfläche zeigt keine Strukturen und
einen RMS-Wert von 0.18 nm.
Ein bereits in Abbildung 4.25 (b) zu erahnender Aspekt wird in Abbildung 4.26 (a) deutli-
cher hervorgehoben. Das hierin gezeigte RHEED Signal stammt von einer BaTiO3/SrTiO3-
Mehrfach-Heterostruktur, bestehend aus 10 Schichtpaaren (BaTiO3/SrTiO3)10. Die Abschei-
debedingungen sind identisch zu den in Abbildung 4.25 (a) und (b) gezeigten, wobei die
Laserfrequenz jetzt 3 Hz beträgt. Erneut sind über den gesamten Beobachtungszeitraum
RHEED-Oszillationen zu sehen. Interessant hierbei ist zudem, dass jeweils während der
SrTiO3-Schichten ein Ansteigen der RHEED Intensität zu beobachten ist (Abb. 4.26 (b)),
somit die Oberfläche „ausheilt“ während für alle BaTiO3-Schichten die RHEED Intensität
sinkt. Darüber hinaus ist ebenso in den Pausen zwischen dem Abscheiden der Einzelschich-
ten ein Ansteigen der RHEED Intensität zu beobachten (Abb. 4.26 (c)). Dies ist ein Hinweis
darauf, dass sich die Oberflächen nach Ende der gepulsten Abscheidung ordnen und ei-
ne Reorganisation der Oberflächenstruktur stattfindet, vergleichbar mit dem Intervall PLD
Ansatz [176]. Ein solches Verhalten kann zudem genutzt werden, um während der Abschei-
dung von Mehrfach-Heterostrukturen mit einer großen Anzahl an Schichtpaaren, gezielt
Pausen einzuschieben zum Zwecke der Reorganisation und Glättung der Oberfläche.
In Abbildung 4.26 (d) ist das Spektrum der Weitwinkel-2θ−ω Röntgenmessung der Mehrfach-
Heterostruktur abgebildet. Im Gegensatz zu Abbildung 4.25 (a) ist keine Aufspaltung des
BaTiO3 (00m)-Schichtreflexes zu erkennen. Der Schichtreflex entspricht einer Gitterkonstan-
te c in Wachstumsrichtung von c = 0.418 nm, was auf eine starke Verspannung hinweist.
Zusätzlich zu den (001) und (002) Schichtreflexen sind Übergitter-Reflexe zu beobachten
(durch rote Pfeile markiert). Aus diesen lässt sich eine Periodizität der Übergitterstruktur
von dÜbergitter ≈ 14nm bestimmen, was sehr gut mit der Dickenbestimmung aus den RHEED-
Oszillationen übereinstimmt.
Die für diesen Abschnitt wichtigsten Resultate lassen sich wie folgt zusammenfassen:
1) Für Mehrfach-Heterostrukturen mit Einzelschichtdicken oberhalb dkrit relaxieren die Ein-
zelschichten bereits nach wenigen bzw. nach einem Schichtpaar.
2) Mehrfach-Heterostrukturen mit d ≤ dkrit zeigen ein zwei-dimensionales „layer-by-layer“
Wachstum über den ganzen Beobachtungsbereich.
3) Hierbei erholt sich die RHEED Intensität bei Abscheidung der SrTiO3-Einzelschichten
bzw. in Pausen zwischen den Abscheideprozessen, was auf eine Reorganisation und Ord-
nung der Oberfläche verweist.
4) Es lassen sich Übergitter-Strukturen abscheiden, die deutliche Übergitter Reflexe in Rönt-
gen Messungen zeigen.
4.6.3. BaTiO3/SrTiO3-Bragg-Spiegel
Zielt man darauf eine Mehrfach-Heterostruktur als Bragg-Spiegel zu verwenden, stellt sich
zunächst als zentrale Frage, auf welche Wellenlänge des zu emittierenden Lichtes die Stopp-
Bande des Bragg-Spiegels (siehe Abschnitt 4.2) abgestimmt bzw. welches Material als Kavi-
tät in den späteren Resonator eingesetzt werden soll. Im hier skizzierten Fall soll ZnO als
Kavitätsmaterial im Resonator dienen. Es ist somit empfehlenswert die Dicke der jewei-
ligen Schichtpaare, gemäß Gleichung 4.1, derart zu wählen, dass die Stoppbande auf die





















































































SrTiO3 d ≈ 7.2...7.6 nm









































Abbildung 4.26. : (a) Ausschnitt des Verlaufes der RHEED-Intensität einer BaTiO3/SrTiO3-
Mehrfach-Heterostruktur mit N = 10. Eingetragen sind jeweils End- (rote Linie)
und Anfangspunkt (grüne Linie) der einzelnen Schichten, sowie die Schicht-
reihenfolge. (b),(c) Ausschnitte von Gebieten aus (a) zur Hervorhebung der
Veränderung der RHEED-Intensität. Im Fall (b) des Anstieges der RHEED-
Intensität (roter Pfeil) während der Abscheidung von SrTiO3-Einzelschichten
und im Fall von (c) des Anstieges der Intensität während einer Züchtungspau-
se (roter Pfeil). (d) XRD-Weitwinkel-2θ −ω Spektrum der in (a) gezeigten Mehr-
fach Heterostruktur. Gesondert gekennzeichnet sind (rote Pfeile) die Übergitter
Reflexe, sowie die Lage des BaTiO3 (002)-Reflexes (blaue gepunktete Linie). Die
Heterostruktur wurde bei folgenden Parametern abgeschieden: TSub = 665○C,
p(O2) = 0.01 mbar und εL = 2.5 J/cm2.
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Als problematisch bei der Herstellung von BaTiO3/SrTiO3-Bragg-Spiegeln erweist sich die
kleine Differenz des Brechungsindexes n der beiden Materialien . Das Reflexionsvermögen
berechnet sich gemäß Gleichungen 4.2 und 4.3. Bestimmend dabei ist das Verhältnis der Bre-
chungsindizes n1n2 der beiden Einzelmaterialien. Ist n1 wesentlich größer als n2, so genügt ei-
ne kleine AnzahlN an Schichtpaaren. Ist hingegen das Verhältnis nahe eins, ist eine Vielzahl
von Paaren notwendig. In Abbildung 4.27 (a) sind die gemessenen Energie abhängigen Ver-
läufe der Brechungsindizes jeweils für einen BaTiO3-Dünnfilm einen SrTiO3-Dünnfilm so-
wie einen SrTiO3-Einkristall gezeigt. Die Dünnfilme habend Einzelschichtdicken von d ≥ 100
nm und wurden bei TSub = 665○C und p(O2) = 0.01 mbar, sowie εL = 2.5 J/cm2 abgeschieden.
Auffällig ist der für alle drei Fälle ähnliche Verlauf von n. Für die beiden SrTiO3-Referenzen
besteht im relevanten Bereich (E ≈ 3.32 eV) weitestgehend Deckungsgleichheit. Die Auf-
spaltung der Brechungsindizes des BaTiO3- und SrTiO3-Dünnfilms zwischen E = 2.5 eV
und E = 3.5 eV ist als Einschub in Abbildung 4.27 (a) eingefügt. Für E = 3.32 eV ist n = 2.69
bzw. n = 2.79 im Fall von BaTiO3 respektive SrTiO3. Somit ergibt sich das Verhältnis n1n2 zu
1.037. Daraus wird ersichtlich, dass eine große Anzahl an Schichtpaaren N notwendig ist,
um ein hohes Reflexionsvermögen R zu erzielen.






















































Abbildung 4.27. : (a) Gemessener Verlauf der Brechungsindizes von einem SrTiO3-Einkristall
(blau) einem SrTiO3-Dünnfilm , sowie einem BaTiO3-Dünnfilm, beide abge-
schieden bei TSub = 665○C, p(O2 = 0.01 mbar und εL = 2.5 J/cm2. (b) Berech-
netes Reflexionavermögen (schwarz), sowie berechneter Verlauf des Pseude-
Brechungsindex eines 10-fach BaTiO3/SrTiO3-Bragg-Spiegels.
In Abbildung 4.27 (b) ist das Reflexionsvermögen fürN = 10 der Dicke d ≈ 60 nm dargestellt.
Das Reflexionsvermögen der Stopp-Bande ist maximal R ≈ 26 % .
Eine Schichtdicke der jeweiligen Paare im Bereich von 60 nm bedeutet, dass die Einzel-
schichten deutlich oberhalb der kritischen Schichtdicke dkrit liegen. Für BaTiO3 bedeutet
dies, dass bereits nach wenigen Paaren die Schichten relaxiert sind. SrTiO3 hingegen muss
von einem pseudomorphen Wachstum bzw. nicht vollständig relaxierten Dünnfilme ausge-
gangen werden. Wie bereits in den Abschnitten 4.4.1 und 4.6.1 diskutiert, zeigen BaTiO3-
Einzelschichten als auch BaTiO3/SrTiO3-Einfach-Heterostrukturen mit d ≈ 60 nm der Ein-
zelschichten glatte Oberflächen bei geeigneter Wahl der Abscheideparameter.
In Abbildung 4.28 ist sowohl ein XRD-Weitwinkel-2θ − ω Spektrum (a) als auch eine AFM-
Aufnahme der Oberfläche (b) eines 10-fachen BaTiO3/SrTiO3-Bragg-Spiegels gezeigt. Die
Lage des BaTiO3 (001)-Reflexes lässt auf eine Gitterkonstante in Wachstumsrichtung c von
0.4085 nm schließen, was leicht vom Einkristallwert (c = 0.4033 nm) abweicht. Die Schicht-
dicke der Paare bestimmte sich aus den Satellitenpeaks der Überstruktur (markiert durch
rote Pfeile) im XRD-Spektrum zu dÜbergitter = 61.5 ± 0.4 nm. Auf der Oberfläche sind keine
Strukturen zu erkennen und der RMS-Wert beträgt 0.28 nm. Zusätzlich ist ein Höhenprofil
entlang der eingetragenen Linie in Abbildung 4.28 (b) dargestellt. Die maximale Höhendif-
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Abbildung 4.28. : (a) XRD-Weitwinkel-2θ − ω Spektrum eines mittels PLD abgeschiedenen 10-
fach BaTiO3/SrTiO3-Bragg-Spiegels. Besonders markiert sind (rote Pfeile) die
Übergitterreflexe aus denen sich eine Periodizität von dÜbergitter = 61.5 ± 0.4 nm
ergibt. Zudem ist der BaTiO3 (001)-Reflex gekennzeichnet (blaue gepunktete
Linie). (b) AFM-Oberflächenaufnahme des in (a) gezeigten Bragg-Spiegels mit
dargestelltem Höhenprofil entlang der grünen Linie. Die PLD Parameter waren:
TSub = 665○C, p(O2 = 0.01 mbar und εL = 2.5 J/cm2.
ferenz beträgt ca. 1.0 nm über die gesamte Breite der AFM-Aufnahme genommen.
Wie bereits in den Abschnitten 4.4.3 und 4.5 herausgestellt hängen die dielektrischen Funk-
tionen stark vom Sauerstoffpartialdruck p(O2) ab. Niedrige Werte für p(O2) führten jeweils
zu Abweichungen vom Einkristallverhalten oder konnten, insbesondere im Fall von BaTiO3,
nur schwer ermittelt werden. BaTiO3/SrTiO3-Bragg-Spiegel hergestellt bei Sauerstoffparti-
aldrücken p(O2) ≤ 0.002 mbar zeigten durchweg schwächere Resultate als vergleichbare
Bragg-Spiegel hergestellt bei p(O2) = 0.01 mbar. Höhere Sauerstoffpartialdrücke wurden
nicht verwendet, da bereits nach wenigen Schichtpaaren die Oberflächenrauigkeit sehr groß
war.
In Abbildung 4.29 (a) ist sowohl die Veränderung der Gitterkonstanten in Wachstumsrich-
tung c als auch der Verlauf des RMS-Wertes, ermittelt aus (2.0 × 1.0)µm2
AFM-Oberflächenaufnahmen, in Abhängigkeit von N dargestellt. Der größte Unterschied
in der Gitterkonstanten c lässt sich abhängig vom Sauerstoffpartialdruck konstatieren, wo-
bei für p(O2) = 0.002 mbar c deutlich höhere Werte annimmt verglichen mit p(O2) = 0.01
mbar. Für hohe Drücke und N ≥ 10 bleibt c konstant. Unterhalb N = 10 ist für p(O2) = 0.002
mbar ein deutliches Absinken der Gitterkonstante von 5 Schichtpaaren zu N = 9 festzu-
stellen. Dies ist für p(O2) = 0.01 mbar in der Deutlichkeit nicht zu beobachten, jedoch ist
auch hier eine Verkleinerung von c von N = 5 zu N = 10 offensichtlich. Demnach sind für
kleine N die Heterostrukturen noch verspannt, wohingegen für größere Werte von N die
Bragg-Spiegel vollständig relaxiert sind.
Die Oberflächenrauigkeit steigt mit zunehmendem N an und es werden körnige Struktu-
ren erkennbar. Der maximale Höhenunterschied für eine Fläche von (2.0 × 1.0)µm2 steigt
von ca. 2.5 nm für N = 10 auf auf 4.8 nm für N = 30. In Abbildung 4.29 (b) ist das XRD-
Weitwinkel-2θ −ω Spektrum eines 30-fachen BaTiO3/SrTiO3-Bragg-Spiegels gezeigt. Erneut
sieht man (hier in linearer Darstellung) sehr deutlich die Übergitter Satelliten. Die Periodi-
zität der Übergitterstruktur ergibt sich daraus zu dÜbergitter = 70.0± 0.5 nm.
Die gemessene dielektrische Funktion der BaTiO3/SrTiO3-Übergitterstruktur ist in Abbil-
dung 4.30 (b) dargestellt. Angepasst mit einem entsprechenden Modell, basierend auf den
Modell-dielektrischen Funktionen der Einzelschichten, lässt sich das gemessenen Spektrum
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(a) p(O ) = 0.002 mbar2
p(O ) = 0.01 mbar2
Abbildung 4.29. : (a) Veränderung der Gitterkonstanten c in Wachstumsrichtung für zwei
verschieden p(O2) als Funktion der Anzahl der Schichtpaare N (rot), sowie
die Veränderung des RMS-Wertes in Abhängigkeit von N (blau). (b) XRD-
Weitwinkel-2θ − ω Spektrum eines 30fachen BaTiO3/SrTiO3-Bragg-Spiegels.
Hervorgehoben sind die die Übergitterreflexe aus denen sich eine Periodizität
von dÜbergitter = 70.5±0.5 nm ergibt. Zudem ist der BaTiO3 (002)-Reflex markiert
(blaue gepunktete Linie).
modellieren. Das daraus ermittelte Reflexionsvermögen beträgt R = 27 % . Im Vergleich
dazu nimmt das maximale Reflexionsvermögen des theoretischen Modells für N = 30, ba-
sierend auf den dielektrischen Funktionen der BaTiO3- bzw. SrTiO3-Einkristalle einen Wert
von R ≈ 34 % an, dargestellt in Abbildung 4.30 (a). Das Reflexionsvermögen der hergestell-
ten Strukturen erreicht somit etwa 80% des Maximalwertes.























Abbildung 4.30. : (a) Berechnetes Reflexionsvermögen für jeweils einen 10-fach (blau)
und einen 30-fach (rot) BaTiO3/SrTiO3-Bragg-Spiegel. (b) Gemessener Ver-
lauf des Pseudo-Brechungsindexes (rot) eines mittels PLD hergestellten 30-fach
BaTiO3/SrTiO3-Bragg-Spiegel, sowie die Anpassung (schwarz) an ein Modell
aus dem sich eine Reflexionsvermögen von R = 27% ergibt. Die PLD Parameter
waren: TSub = 665○C, p(O2 = 0.01 mbar und εL = 2.5 J/cm2.
Zusammenfassung
Gezeigt wurde die Herstellung von BaTiO3/SrTiO3-Mehrfach-Heterostrukturen mit dem
Ziel Bragg-Spiegel zu realisieren. Als problematisch erweist sich dabei die kleine Differenz
der Brechungsindizes, die eine große Anzahl an SchichtpaarenN nach sich zieht. Für N = 30
wurden Übergitterstrukturen mittels PLD abgeschieden und deren Periodizität anhand der
XRD-Übergitterreflexe zu dÜbergitter = 70.0± 0.5 nm bestimmt. Das ermittelte Reflexionsver-
mögen betrug R = 27 %, was etwa 80 % des maximal zu erreichenden Wertes beträgt. Zieht
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man Optimierungsmöglichkeiten, wie beispielsweise die sukzessive Anpassung der Puls-
zahl an die Verringerung der Abscheiderate bedingt durch ein leichtes Verschmutzen des
Eintrittsfensters der PLD-Kammer oder mögliche Ausheilschritte ins Kalkül, so lassen sich
möglicherweise noch Verbesserungen des Ergebnisses erzielen. Die Oberflächenrauigkeit
steigt mit zunehmenden N an, wohingegen die Gitterkonstante in Wachstumsrichtung c
nach vollständiger Relaxation der Einzelschichten bei etwa N = 10 konstant bleibt. Es wur-
de hier erstmals die Funktionsfähigkeit von BaTiO3/SrTiO3-Bragg-Spiegeln gezeigt, wobei
auch auf die Schwierigkeiten, die sich aus der Wahl der Materialien ergibt, verwiesen wur-
de.
4.6.4. Abschlussbemerkungen
Es wurden BaTiO3/SrTiO3-Mehrfach-Hetersotrukturen hergestellt, deren Anwendungsmög-
lichkeit als Bragg-Spiegel in zukünftig zu realisierenden Resonatoren diskutiert und Ergeb-
nisse präsentiert, die die praktische Umsetzbarkeit zeigen. Das erzielte Reflexionsvermögen
der Bragg-Spiegel betrug mit R = 27 %. Dies entspricht etwa 80% des theoretisch erreichba-
ren Wertes für die hier hergestellten Strukturen.
Zielführend wurde das Schichtwachstum sowohl von BaTiO3- als auch von
SrTiO3-Dünnfilmen auf chemisch und thermisch behandelten SrTiO3 (001)-Substraten mit-
tels gepulster Laserabscheidung untersucht. Die Substrate zeigen nach der Behandlung vi-
cinale Oberflächen, welche ideal für die kontrollierte Abscheidung von Dünnfilmen sind.
Für heteroepitaktische BaTiO3-Dünnfilme auf SrTiO3 (001)-Substraten ist ein
Stranski-Krastanov-Wachstum („layer-by-layer“ dann drei-dimensional) bestätigt worden
[208, 210], wobei der Bereich des „layer-by-layer“Wachstumsmodus bzw. eines „pseudo-
layer-by-layer“ Modus [211] bis zu Schichtdicken von d ≈ 75 nm gezeigt wurde. Als wesent-
licher Parameter ist die Energiedichte εL des Lasers auf dem Target und damit die kinetische
Energie der Teilchen identifiziert. Eine Erhöhung von εL zeitigt einerseits eine Verringerung
der Oberflächenrauigkeit und andererseits ein anhaltendes zwei-dimensionales Wachstum.
Die hier ausgearbeiteten idealen Wachstumsparameter der PLD sind für die Substrattempe-
ratur TSub, den Sauerstoffpartialdruck p(O2) sowie εL zu 650○C≤ TSub ≤ 700○C, p(O2) = 0.01
mbar und εL = 2.5 J/cm2 bestimmt.
Aus den beobachteten RHEED-Oszillationen lässt sich eine Aktivierungsenergie von EA =
0.27 ± 0.05 eV der Diffusion der Atome auf der Oberfläche während der Abscheidung von
BaTiO3 bei einem Sauerstoffpartialdruck von p(O2) = 0.002 mbar ermitteln. Dieser Wert ist
in guter Übereinstimmung mit einer empirisch bestimmten Diffusionsbarriere ED. Diese
wurde, in Anlehnung an die von Hong et al. vorgestellte Beschreibung der Wachstumsmodi
für SrRuO3-Dünnfilme [152], aus den initialen Wachstumsphasen von BaTiO3-Dünnfilmen
auf SrTiO3 (001)-Substraten ermittelt. Es lässt sich ein Grenzwert der Diffusionsbarriere von
ED = 0.21 eV ermitteln.
Im Vergleich dazu ist für homoepitaktisches SrTiO3 eine Aktivierungsenergie von EA =
0.32 ± 0.07 eV für p(O2) = 0.002 mbar bestimmt worden, was in guter Übereinstimmung
mit vergleichbaren Literaturdaten unter Berücksichtigung unterschiedlicher Sauerstoffpar-
tialdrücke ist [23]. Die erhaltenen Werte belegen, für die hier angewandten Züchtungsbe-
dingungen, einen erheblichen Einfluss der kinetischen Energie der Teilchen auf die Wachs-
tumsmodi.
Der Einfluss der wichtigsten PLD-Parameter sowohl für heteroepitaktische
BaTiO3-Dünnfilme als auch für homoepitaktische SrTiO3-Dünnfilme auf
SrTiO3 (001)-Substraten wird diskutiert. Die jeweils optimalen PLD Parameter für die hier
genutzte Anlage sind mit Blick auf eine Anwendbarkeit in Bragg-Spiegeln ermittelt worden.
Die dielektrischen Eigenschaften (∆E = (0.75−5.0) eV) sind gemessen worden. Es zeigt sich,
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dass eine Variation der Züchtungsparameter die dielektrischen Eigenschaften modifiziert.
Insbesondere der Brechungsindex von SrTiO3-Dünnfilmen kann derart verändert werden,
dass für bestimmte Energien der Brechungsindex der Einzelschichten in BaTiO3/SrTiO3-
Heterostrukturen übereinstimmt. Somit ist es möglich für eine Energie die Grenzfläche op-
tisch aufzuheben während für andere Energien eine Grenzfläche existiert.
BaTiO3/SrTiO3-Mehrfach-Heterostrukturn zeigen deutliche XRD-Übergitter Reflexe und las-
sen sich für Einzelschichtdicken d ≈ 7.5 nm in einem durchgehenden zwei-dimensionalem
Wachstumsmodus herstellen. Derart hergestellte Übergitter stellen eine Grundlage für die
Untersuchungen der Korrelation zwischen Übergitterstruktur, Verspannungen und dielek-
trischen Eigenschaften [31] dar.
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5. Die Herstellung und Charakterisierung von
ZnO/MgxZn1−xO-Quantengräben mittels PLD
5.1. Einführung
Bereits seit den 30er Jahren des vorigen Jahrhunderts ist Zinkoxid (ZnO) von wissenschaft-
lichen Interesse [249]. Nach verschiedenen Phasen der Intensivierung in den 50er und 70er
Jahren des 20ten Jahrhunderts bewirkten erhebliche Fortschritte bei der Herstellung epi-
taktischer Dünnfilme sowie qualitativ hochwertiger Einkristalle zum Ende der 90er Jahre
einen wahren Boom der Forschung an ZnO und seinen Verbindungen. Im Besonderen er-
möglichten Fortschritte auf dem Gebiet der gepulsten Laserabscheidung (PLD), der Mole-
kularstrahlepitaxie (MBE) sowie der Metall-organischen Gasphasenabscheidung (MOCVD)
oxidische Dünnfilme und Heterostrukturen qualitativ hochwertig und reproduzierbar her-
zustellen. Für ZnO wurde dies greifbar durch die Demonstration stimulierter Emission für
optisch gepumpte epitaktische Dünnfilme, hergestellt einmal mit PLD [250, 251] und ander-
mal mittels MBE [252].
Neben einer Bandlücke von Eg = 3.37 eV [253] ist eines der herausragendsten Alleinstel-
lungsmerkmale von ZnO die Exzitonenbindungsenergie von EB = 61 meV [40]. Die daraus
resultierende thermische Stabilität exzitonischer Effekte ermöglicht Anwendungen wie bei-
spielsweise Raumtemperatur-Polaritonenlaser. Darüber hinaus generiert die Emission im
blauen und UV Spektralbereich ein starkes Interesse mit Blick auf die Realisierung opto-
elektronischer Bauelemente. Effiziente Lichtemission sowie die Möglichkeit durch geeigne-
te Mischkristallbildung mit Mg bzw. Cd [254, 255] die Bandlücke zu erhöhen respektive
zu erniedrigen (Stichwort „band-gap engineering“ ), sind ideale Voraussetzungen für die
Realisierung Quantengraben basierter Bauelemente [256]. Weitere Schwerpunkte der For-
schung liegen im Gebiet der Spintronik, wo ZnO als Kandidat für die Realisierung eines
ferromagnetischen Halbleiters mit einer Curie-Temperatur oberhalb Raumtemperatur ge-
handelt wird oder in der Anwendung als transparentes leitendes Oxid in vollständig trans-
parenten elektrischen Bauelementen [51]. Ebenso demonstriert ist die Nutzung in Photo-
detektoren [257] oder eine Anwendung in der Solarindustrie [258].
Vielen dieser Anwendungen ist gemein, dass die entscheidenden funktionalen Teilelemente
dünne Schichten sind. Ein Verständnis des Zusammenhangs zwischen justierbaren Para-
metern im PLD-Prozess und den Wachstumseigenschaften der dünnen Schichten stellt eine
Voraussetzung für eine optimale Implementierung in Bauelementen dar. Ein Meilenstein im
Verständnis sowie der in-situ Kontrolle der Abscheidung stellte das von Rijnders und Blank
[22] etablierte Hochdruck RHEED-System dar. Neben den Wachstumsmodi und der Ober-
flächenbeschaffenheit lassen sich die abgeschiedenen Monolagen kontrollieren, was insbe-
sondere für Quantengrabenstrukturen eine hilfreiche Ergänzung darstellt.
Im Rahmen des folgenden Kapitels werden zunächst, in Auseinandersetzung mit vorher
erzielten Ergebnissen [259], die Wachstumseigenschaften von hetero- und homoepitaktisch
abgeschiedenen ZnO- und MgxZn1−xO-Dünnfilmen abhängig von den kontrollierbaren PLD-
Parametern aufgezeigt. Der Schwerpunkt liegt dabei auf der zusätzlich vorhandenen in-situ
RHEED-Kontrolle. Für ZnO-Dünnfilme abgeschieden mit PLD sind in der Literatur ver-
gleichbar wenig Berichte über RHEED-Oszillationen zu finden [60, 61]. Darüber hinaus ist
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die Anzahl der Oszillationen zumeist stark limitiert [60]. Zielsetzung ist es daher, die Be-
dingungen für hetero- und homoepitaktische ZnO- und MgxZn1−xO-Dünnfilme derart zu
etablieren, dass RHEED-Oszillationen gemessen werden können. Insbesondere wird für ho-
moepitaktische ZnO-Dünnfilme, abgeschieden auf c-ZnO-Einkristallen, ein Intervall-PLD-
Verfahren vorgestellt, welches ein persistentes „layer-by-layer“ Wachstum ermöglicht [23].
Neben dem Verständnis der Wachstumseigenschaften ist die Herstellung von
ZnO/MgxZn1−xO-Quantengrabenstrukturen diskutiert. Sowohl heteroepitaktisch auf
a-Saphir Substraten als auch homoepitaktisch auf verschieden orientierten ZnO-Einkristallen
werden Quantengräben abgeschieden. Soweit möglich soll die Grabendicke anhand der
RHEED-Oszillationen bestimmt werden. Untersucht wird zudem der Unterschied zwischen
polaren (c-orientierte Dünnfilme) Quantengrabenstrukturen, in denen ein
Quantum-Confined Stark Effekt erwartet wird, im Gegensatz zu unpolaren (m- sowie a-
orientierte Dünnfilme) Strukturen, wo dieser Effekt nicht auftritt. Abschließend wird ein
Vergleich zwischen theoretischen und experimentell bestimmten Quantengrabenzuständen
gegeben.
5.2. Die Materialien ZnO und MgxZn1−xO
5.2.1. ZnO
Zinkoxid (ZnO) ist ein direkter II-VI Halbleiter, der, bei Standardbedingungen, im Wurtzit-
Gitter kristallisiert (Raumgruppe P63mc). Sowohl die Zink- als auch die Sauerstoffatome
sind jeweils in einem hexagonalen Untergitter angeordnet (hcp) (Abb. 7.2 (a)). Jedes Atom
einer Atomsorte ist tetraedrisch koordiniert mit Atomen der jeweils anderen Sorte als nächs-
te Nachbarn. Die beiden Untergitter sind um u = 0.382 × c in c-Achsen-Richtung verscho-
ben [260]. Die Gitterkonstanten des ZnO betragen a = 3.249 Å und c = 5.207 Å bei Raumtem-
peratur [261]. Die relativ zu vielen anderen Halbleitern große Bandlücke vonEg = 3.37 eV bei
Raumtemperatur [253] rührt wesentlich vom gemischt ionischen und kovalenten Charakter
der Bindungen im ZnO her und bewirkt dessen Transparenz im optischen Spektralbereich.
Die Möglichkeit der Anwendung von ZnO für im Sichtbaren unempfindlicher Photodetek-
tor [262] und ultravioletten LED´s [263] ist ebenso dokumentiert, wie die Herstellung von
Lasern basierend auf ZnO [252]. Auf Grund der anisotropen Struktur des Wurtzit-Kristalls
ist bei der Diskussion seiner Eigenschaften immer deren Richtungsabhängigkeit zu beach-
ten. Es wird grundsätzlich zwischen der Kristallebene senkrecht zur c-Achse ((0001)-Ebene)
und der Richtung entlang der c-Achse ([0001]-Richtung) unterschieden.
Aus der Bandstruktur [264] folgt der direkte Charakter sowie die Aufspaltung der Valenz-
bänder in drei p-artige Bänder bedingt durch Spin-Bahn- und Kristallfeldaufspaltung. Die
verschiedenen Valenzbänder werden mit A, B sowie C in Richtung fallender Energie be-
zeichnet.
Die für die Anwendung von ZnO als optisch aktives Bauelement herausragendste Eigen-
schaft ist die Exzitonenbindungsenergie von 60 meV [40], welche auch bei T = 300 K deutlich
über der thermischen Energie von ca. 25 meV liegt und somit eine exzitonische Rekombina-
tion, sowie eine hohe Oszillatorstärke von ZnO bei Raumtemperatur gewährleistet.
5.2.2. MgxZn1−xO
Durch die Einbringung von Magnesium in ZnO besteht die Möglichkeit, die Bandlücke des
Mischungshalbleiters zu vergrößern. Das sogenannte „bandgap engineering“ ermöglicht
die Bandlücke Eg aber auch den Brechungsindex n, des Materials anwendungsspezifisch
































Abbildung 5.1. : (a) Schematische Darstellung des hexagonalen ZnO-Kristalls. Zinkionen sind
grün, Sauerstoffionen rot dargestellt. Die a- und c-Achsen des Kristalls sowie
der zellinterne Parameter u sind durch Pfeile gekennzeichnet. (b) Bandlücke als
Funktion der a Gitterkonstanten für ZnO, CdO und MgO
ZnO mit Magnesiumoxid (MgO) zu mischen, was im phasenreinen Wurtzitgitter zu einer
Erhöhung der Bandlücke bis hin zu 4.5 eV [265] führt, abhängig vom Mg-Anteil x (siehe
Abb. 7.2 (b)). Im Idealfall bauen sich die Mg-Atome des MgO – welches ein bevorzugt ku-
bischer Halbleiter mit kubisch flächenzentrierten (fcc) Untergitter und einer Bandlücke von
7.8 eV [266] ist – auf Zn-Gitterplatz ein. In verschiedenen Quellen [267, 268] wird die thermo-
dynamische Löslichkeit von MgO in ZnO mit nur 4% angegeben. Auf Grund der Tatsache,
dass die gepulste Laserabscheidung eine Abscheidungsmethode unter Nichtgleichgewichts-
bedingungen ist, kann ein wesentlich höheren Mg-Anteil realisiert werden. Bei einem Wert
von x ≥ 0.5 bildet sich eine zusätzliche kubische Fremdphase aus, wohingegen für x ≤ 0.5
eine ausschließlich wurtzitische Phase beobachtet wird [42].
Der ternäre Halbleiter MgxZn1−xO wird als Barrierenmaterial für die Züchtung von Quan-
tengrabenstrukturen genutzt. Die im Mischkristall höhere Bandlücke relativ zum ZnO führt
zur Ausbildung eines Potentialtopfes und zur Ausbildung eines Quantengrabens mit Con-
finementenergien größer als die Energie des freien Exzitons im ZnO.
5.3. Quantengrabenstrukturen
In Doppel-Heterostrukturen, bestehend aus einer Halbleiterschicht eines Grabenmaterials
eingeschlossen zwischen zwei Halbleiterschichten eines Barrierenmaterials, bildet sich un-
ter der Voraussetzung einer hinreichend dünnen Grabenschicht ein Quantengraben (engl.
„quantum well“ (QW)) aus. Notwendig dafür ist eine Diskontinuität im Bandverlauf zwi-
schen Graben- und Barrierenmaterial. Man spricht von einem Typ-I-Verhalten in der Anord-
nung der Leitungs- und Valenzbänder der beiden Materialien, wenn die Leitungsbandkante
(Valenzbandkante) des Grabenmaterials bei einer niedrigeren (höheren) Energie, verglichen
mit der Leitungsbandkante (Valenzbandkante) des Barrierenmaterials, liegt [269, 270].
Im Folgenden wird das Grabenmaterial durch Zinkoxid (ZnO), das Barrierenmaterial durch
Magnesiumzinkoxid (MgxZn1−xO) repräsentiert.
In derartigen Doppel-Heterostrukturen (ZnO/MgxZn1−xO-QW) bildet sich innerhalb einer
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ausreichend dünnen ZnO-Schicht für Löcher im Valenzband, sowie für Elektronen im Lei-
tungsband ein Quantengraben aus (ZnO/MgxZn1−xO-QW).
Der niedrigste Energiezustand innerhalb des Quantengrabens liegt für den feldfreien Fall
hierbei bereits energetisch oberhalb der Energie der freien Exzitonen im ZnO. Diese zu-
sätzliche Energie, als Konsequenz der räumlichen Einschränkung der Ladungsträger des
Quantengrabens in Wachstumsrichtung, wird als Confinement-Energie bezeichnet. Sche-
matisch ist der Bandkantenverlauf einer ZnO/MgxZn1−xO-Quantengrabenstruktur in Ab-
bildung 5.2 (a) gezeigt. Entlang der Wachstumsrichtung z stellen die Banddiskontinuitäten
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Abbildung 5.2. : (a) Schematische Darstellung des Bandverlaufes in einer ZnO/MgxZn1−xO-
Quantengrabenstruktur entlang der Wachstumsrichtung z. Die geringere Band-
lücke des ZnO-Grabenmaterials relativ zum MgxZn1−xO-Barrierenmaterial führt
zur Ausbildung eines Potentialtopfes. (b) Theoretisch bestimmte Energieniveaus
der Elektronen in einem ZnO/Mg0.14Zn0.86O-Quantengraben. Dargestellt ist so-
wohl das energetisch niedrigste symmetrische Niveau der Ordnung n = 1 als
auch das energetisch niedrigste asymmetrische Niveau der Ordnung n = 2. Die
verwendeten Parameter zur Berechnung der Energieniveaus sind in Tabelle 5.2
angegeben.
Eine derartige Struktur bildet einen Potentialtopf für die Ladungsträger des Grabenmateri-
als aus. Die Berechnung der Energieniveaus erfordert eine quantenmechanisch Betrachtung.















)+V (x,y, z)]ψ(x,y, z) = Eψ(x,y, z), (5.1)
wobei die Wachstumsrichtung hier in z Richtung gelegt wird. V(x,y,z) ist der Potentialver-
lauf unter Einbeziehung des eindimensionalen Potentialtopfes. Separiert man die Bewegung
in den drei Raumrichtungen, so entspricht die Bewegung in x- und y-Richtung jener eines
freien Teilchens in einem Potential V(x) = V(y) = 0. In z-Richtung hingegen ist der gängige
Lösungsansatz für einen endlichen Potentialtopf mit:
V (z) = 0,−LW
2
≤ z ≤ LW
2
; V (z) = V , sonst (5.2)
zu verfolgen [271].
Ein Beispiel für die Lösung einer symmetrischen und antisymmetrischen Wellenfunktion
ψ(z) eines Elektrons in einem endlichen ZnO/MgxZn1−xO-Quantengraben ist in Abbildung
5.2 (b) dargestellt.
Zusätzlich zu strukturbedingten Besonderheiten (die durch die Kristallstruktur bedingte
Anisotropie entlang bzw. senkrecht zur c-Richtung) sind insbesondere Schwierigkeiten bei
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der Wahl der entsprechenden Parameter bei der Berechnung der Energieniveaus für
ZnO/MgxZn1−xO-Quantengräben zu berücksichtigen. Eine detaillierte Behandlung der Pro-
blematik ist in [272, 273] zu finden. Beispielhaft sei hier die Problematik der anzuwendenden
Lochmassen genannt. Es finden sich in der Literatur eine Vielzahl von möglichen Massen
mhh und mlh für schwere bzw. leichte Löcher, sowohl experimentell [274–276] als auch theo-
retisch bestimmte [264, 277–279].
Im Folgenden werden für Berechnungen folgende Massen genutzt:
m⊥e = 0.24m0; m∥e = 0.28m0 (5.3)
m⊥h = 0.91m0; m∥h = 0.59m0, (5.4)
wobei für die Elektronenmassen direkte Messwerte von Button [280] für Löcher experimen-
telle Exzitonenmassen von Hümmer [274] gewählt und daraus die Lochmassen berechnet
wurden. Es wird zur Vereinfachung nicht zwischen Schwer- mhh und Leichtloch mlh unter-
schieden.
5.3.1. Exzitonen im Zinkoxid
Zwischen den Elektronen im Leitungsband und den Löchern im Valenzband wirkt die




wobei ǫ, ǫ0 und reh einen Wert der dielektrischen Funktion, die Dielektrizitätskonstante
im Vakuum und den Abstand zwischen Elektron und Loch repräsentieren. Das durch die
Coulomb-Wechselwirkung entstehende Quasiteilchen wird Exziton genannt und stellt die
energetisch tiefste Anregung in einem undotierten Halbleiter dar. Die Exzitonen im ZnO
bilden eine wasserstoffähnliche Zustandsserie unterhalb der Leitungsbandkante, wie sche-
matisch in Abbildung 5.3 (a) dargestellt. Die Übergangsenergie wird letztlich wie folgt be-
stimmt [281]:
Eex(K,nB) = E −Ebex + h̄2K22M . (5.6)
Hierin ist K der Wellenvektor der Schwerpunktsbewegung, M = me +mh die Gesamtmasse
des Exziton und nB die Hauptquantenzahl. Komplex ist die Berechnung der Exzitonenbin-
dungsenergieEbex = Ry∗mit y∗ = memhme+mh als reduzierte effektive Gesamtmasse der Exzitonen.
Im Folgenden wird sich auf die Berechnung der Bindungsenergie Ebex von Senger und Bajaj
bzw. Coli und Bajaj [282, 283] gestützt und kein eigenes Verfahren aufgestellt.
5.3.2. Quantum-Confined Stark Effect
Entlang der c-Richtung von ZnO kommt es zur Ausbildung eines elektrischen Feldes auf
Grund inhärenter Polarisationen. Zu unterscheiden ist hierbei zwischen piezoelektrischer
Polarisation als Folge auftretender Verzerrungen [284] und spontaner Polarisation bedingt
durch die Nichtidealität von u [284]. Die Ausprägung eines elektrischen Feldes wirkt sich in
Form einer Verzerrung des Potentialverlaufs aus [271, 284]. Die veränderte Form des Poten-
tials führt zudem zu Änderungen der Eigenwerte und Wellenfunktionen der Ladungsträger
im Quantengraben. Schematisch ist die Veränderung des Potentialverlaufes mit und ohne
Feld in Abbildung 5.3 (b), sowie die Verschiebung der Wellenfunktionen als Folge des soge-
nannten „Quantum-confined Stark Effect“ (QCSE) in Abbildung 5.3 (c) gezeigt. Die räum-
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Abbildung 5.3. : (a) Dispersion eines Exzitons in einem direkten Halbleiter. (b) Einfluss eines
elektrischen Feldes auf den schematischen Potentialverlauf im Quantengraben.
Gestrichelte Linien stellen den Fall ohne elektrisches Feld dar. (c) Schematische
Darstellung der Zustände von Elektron und Loch in einem Quantengraben mit
elektrischem Feld. Die räumliche Trennung der Aufenthaltswahrscheinlichkei-
ten von Elektron und Loch ist zu erkennen.
einer reduzierten Übergangswahrscheinlichkeit, sowie einer Rotverschiebung der Lumines-
zenz.
Eine Vielzahl experimentelle Befunde für das Auftreten des QCSE in c-orientiertem
ZnO/MgxZn1−xO-Quantengräben lassen sich für MOCVD [45], MBE [46, 285–290] und für
Laser-MBE [47, 291–293] finden. Für mittels PLD abgeschiedener Strukturen ist das Auftre-
ten des QCSE wesentlich weniger publik. Beispielsweise ist das Auftreten von M. Brandt
[259] dokumentiert. Als Ursache für die geringe Anzahl an Befunden in PLD basierten
Quantenstrukturen wurden die hohen kinetischen Energien der eintreffenden Teilchen her-
ausgearbeitet. Beim Wechsel zwischen Graben- und Barrierenmaterial kommt es als Fol-
ge der hohen kinetischen Energie zu einer Durchmischung der ersten Monolagen, was die
Grenzflächenqualität reduziert [48, 100, 294]. Der Einfluss der Polarisation auf die Separie-
rung der Wellenfunktionen wird durch einen Verschmieren der Grenzfläche in Folge des
Eindringens der ablatierten Ionen verringert [286, 287, 295].
5.4. Die Abscheidung von ZnO- und MgxZn1−xO-Dünnfilmen mittels
PLD
In diesem Kapitel wird die Abscheidung von ZnO- und MgxZn1−xO-Dünnfilmen einmal
auf a-Saphir (Al2O3) Substraten und andermal auf verschieden orientierten ZnO-Substraten
diskutiert. Eine umfassende Untersuchung der Wachstumsmechanismen von ZnO sowohl
auf a-Saphir-Substraten als auch auf c-ZnO-Substraten wurde bereits von M. Brandt [259]
vorgelegt. In dieser Arbeit werden die grundlegenden Wachstumsprozesse erörtert und am
Experiment validiert. Die wichtigsten Schwerpunkte werden im Folgenden nochmals vor-
gestellt und in Auseinandersetzung mit, im Rahmen dieser Arbeit erzielten, Resultaten ver-
glichen. Der Fokus liegt dabei auf den Veränderungen, die sich aus der hier genutzten PLD-
Kammer ergeben. Einerseits ist die zusätzliche Möglichkeit einer in-situ Kontrolle mittels
RHEED, andererseits sind die sich aus dem Kammeraufbau ergebenden Unterschiede zu
berücksichtigen.
Die Dünnfilme wurden in der in Abschnitt 3.1.3 beschriebenen PLD-Kammer hergestellt. Im
Vergleich zu der Arbeit von M. Brandt [259] sind einige grundlegenden Parameter der PLD
verschieden. Die wesentlichen Unterschiede in der hier verwendeten Kammer sind:
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1. Der Target–Substrat Abstand ist wesentlich geringer als im Fall von M. Brandt (ca. 6 cm
hier, ca 12 cm in [259]).
2. Der Winkel unter dem der eintreffenden Laserstrahl auf das Target trifft, ist mit ca. 90○
größer als bei M. Brandt (ca. 45○).
3. Es findet keine Substratrotation statt, was zu einem Dickengradienten auf dem Dünn-
film führt.
Demnach ist zu berücksichtigen, dass bei einer Diskussion der Charakteristika grundsätz-
liche Unterschiede zu erwarten sind. Der geringere Target–Substrat Abstand resultiert in
einer höheren kinetischen Energie der Teilchen auf der Substratoberfläche bei nominell glei-
cher Energiedichte εL. Darüber hinaus sollte sich die Streuung der ablatierten Ionen durch
das Hintergrundgas geringer auswirken. Inwieweit sich der Einfallwinkel des Lasers auf
die Wechselwirkung zwischen Laser und Target und das entstehende Plasma auswirken, ist
schwer zu quantifizieren und wird deshalb im Folgenden nicht im Detail betrachtet, muss
aber Eingang in die Überlegungen finden.
Um möglichen Irritationen vorzubeugen, ist zudem ein weiterer Unterschied hervorzuhe-
ben. Die in der Arbeit von M. Brandt angegebenen Substrattemperaturen TSub entsprechen
den durch ein Thermoelement am Heizer bestimmten Temperaturen. In der hier vorgelegten
Arbeit hingegen wurde, wie in Abschnitt 3.1.3 erläutert, versucht eine exaktere Oberflächen-
temperatur zu ermitteln. Die hier angegebenen TSub fallen im Schnitt geringer aus, als in der
Arbeit von M. Brandt angegeben, wobei die sich ausprägenden Eigenschaften vergleichbar
sind. Es liegt zudem die Vermutung nahe, dass die tatsächlichen Substrattemperaturen in
der Arbeit von M. Brandt geringer ausfallend als angegeben [259].
5.4.1. Heteroepitaktische Abscheidung von ZnO- und MgxZn1−xO-Dünnfilmen auf
a-Saphir-Substraten
Die zur Abscheidung genutzten a–Saphir Substrate wurden thermisch vorbehandelt. In ei-
ner Sauerstoffatmosphäre von 700 mbar wurden die Substrate für zwei Stunden bei T ≈
1200○C ausgeheizt. Die resultierende Oberflächentopographie ist beispielhaft in Abbildung
5.4 (a) gezeigt. Zu sehen ist eine vicinale Oberfläche mit Stufenhöhen von h ≈ 0.24 nm. Vor
Beginn der Abscheidung wurde das Substrat in einer Sauerstoffatmosphäre, die der Atmo-
sphäre der späteren Abscheidung entspricht auf ca. TSub = 675○C erwärmt, um die Oberflä-
che von Verunreinigungen zu befreien [296].
Die Wahl des a-orientierten im Vergleich zum c-orientierten Saphir ist mit der Zielsetzung
verbunden, einerseits die Gitterfehlanpassung zu minimieren und andererseits 30○ Rotati-
onsdomänen zu vermeiden [297], wie sie für c-orientierten Saphir berichtet wurden. Es ist
nicht trivial, dass hexagonales ZnO bzw. MgxZn1−xO mit einer 6-zähligen Symmetrie auf ei-
nem Substrat mit 2-zähliger Symmetrie in c-Orientierung epitaktisch aufwächst [265, 296,
298]. Betrachtet man jedoch die quasi hexagonale Struktur des (112̄0)-orientierten Al2O3
in (111) Richtung, wie in Abbildung 5.4(c) dargestellt, wird ersichtlich, dass eine epitak-
tische Relation von ZnO (0001) und „face centered cubic“ (fcc) (111) vorliegt [299]. Vor-
teilhaft ist, dass die c-Gitterkonstante des a–Saphir nahezu exakt dem vierfachen der a-
Gitterkonstanten des ZnO-Einkristalls entspricht und sich damit eine Gitterfehlanpassung
gemäß Gleichung 4.5 von lediglich fm = 0.08 % ergibt.























Abbildung 5.4. : (a) (2.0 × 1.0)µm2 große Rasterkraftmikroskopische (AFM) Aufnahme der
Oberfläche eines thermisch behandelten a-Saphir Substrates. (b) Schematische
Darstellung der c- und a-Ebene in der hexagonalen Kristallstruktur. Die einzel-
nen Richtungen ([a1] bis [a3] sowie [c]) im Kristall sind zudem eingezeichnet. (c)
Quasi hexagonale Struktur des (112̄0)-orientierten Al2O3 in (111) Richtung. Zur
Verdeutlichung ist die hexagonale Grundfläche durchnummeriert.
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Zunächst sollen die initialen Wachstumsschritte von ZnO auf a-Saphir-Substraten mittels
RHEED betrachtet und in Verbindung zur beobachteten Oberflächenbeschaffenheit gesetzt
werden. Die ZnO-Dünnfilme wurden bei einer Substrattemperatur von TSub ≈ 640○C einem
Sauerstoffpartialdruck p(O2) = 0.002 mbar, sowie einer Energiedichte εL = 1.65 J/cm2 herge-
stellt.
Die Ergebnisse sind in Abbildung 5.5 (a-e) gezeigt, wobei den jeweiligen
AFM-Oberflächenabbildungen die entsprechenden RHEED-Bilder als Funktion der Zeit zu-
geordnet sind. Die Resultate lassen sich wie folgt beschreiben.
• In der Nukleationsphase bildet sich eine feinkörnige drei-dimensionale Oberflächenbe-
deckung, so genannte Wachstumskeime, aus. Während dieser Phase verschwindet das
streifenförmige Substratsignal des a-orientierten Al2O3 (Abb. 5.5 (a)) und das RHEED-
Signal des Dünnfilmes bildet sich aus. Dieses ist zunächst ebenfalls streifenförmig
(Abb. 5.5 (b)) jedoch mit breiteren Reflexen, bedingt durch eine strukturelle Unord-
nung. Das streifenförmige Bild lässt auf eine vergleichsweise glatte Oberfläche schlie-
ßen. Die Intensität des Signals nimmt deutlich ab, bedingt durch die zunehmende An-
zahl an Streuzentren auf der Oberfläche
• Die sich ausbildenden Nukleationskeime wachsen in einem drei-dimensionalen Mo-
dus mit bevorzugter Wachstumsrichtung in c-Richtung des ZnO-Kristalls [52, 300–303].
Das Entstehen bzw. die Anzahl weiterer Nukleationskeime ist abhängig von der Dif-
fusionslänge der Adatome auf der Oberfläche. Das drei-dimensionales Wachstum der
Keime spiegelt sich in einem punktförmiges RHEED-Signal wieder (Abb. 5.5 (c-d)).
• Mit fortschreitendem drei-dimensionalen Wachstum und der einhergehenden Vergrö-
ßerung der Keime in der Ebene, kommt es zum Verschmelzen benachbarter Keime.
Auf der vollständig mit ZnO bedeckten Oberfläche tendieren die einströmenden Ada-
tome dazu, sich derart zu organisieren, dass die c-Richtung der Wachstumsrichtung
entspricht, da dies die Oberfläche der minimalen Energie darstellt. Hierbei bilden Stu-
fenkanten ein lokales Minimum der Energie, da eine höhere Anzahl an Bindungen ver-
fügbar ist. Ein Übergang von einem drei- hin zu einem zwei-dimensionalen Wachstum
kann im RHEED-Signal beobachtet werden [296, 297]. Die punktförmigen Strukturen
(rot hervorgehoben) verschmieren und ein streifenförmiges Signal bildet sich aus (Abb.
5.5 (e)). Die Charakteristik des zwei-dimensionale Wachstums, d.h. ob man ein „layer-
by-layer“ Wachstum oder ein „step-flow“ Wachstum vorliegen haben, ist wesentlich
bestimmt durch die Temperatur, die Dichte an Versetzungen und das Zn zu Sauerstoff-
verhältnis (II/VI–Verhältnis).
• Die Ausprägung bzw. die Vollständigkeit des Überganges vom drei- zum
zwei-dimensionalen Wachstum fällt unterschiedlich aus und ist ein längerer Prozess.
Es sind zudem Dünnfilme zu beobachten, in denen das RHEED-Signal weitestgehend
seine punktförmige Struktur beibehält und nur ein Verwischen der Punkte zu beobach-
ten ist. Die Möglichkeit der in-situ Kontrolle erlaubt es die Dicke des Dünnfilms derart
zu wählen, dass der Übergang vom drei- zum zwei-dimensionalen Wachstum so voll-
ständig wie möglich stattfindet. Die Ausbildung von Defekten, so genannten „pits“ ,
d.h. Löchern, die bis zum Substrat reichen können, wird zudem beobachtet abhängig
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Abbildung 5.5. : (2.0 × 1.0)µm2 AFM-Aufnahmen der Oberflächen von (a) einem a-Saphir Sub-
strat und verschiedenen ZnO-Dünnfilme nach d ≈ 3 nm (b), d ≈ 12 nm (c), d ≈ 35
nm (d), d ≈ 60 nm (e). Daneben ist der Verlauf des RHEED-Signals den jeweili-
gen Oberflächen zugeordnet. Hervorgehoben ist die Ausbildung körniger Struk-
turen als Folge eines drei-dimensionalen Wachstums (kleine rote Kreise) und der
Übergang zu einem streifenförmigen RHEED-Bild als Folge einer Glättung der
Oberfläche (rote Ellipse).
Im Fall von MgxZn1−xO zeigt sich prinzipiell ein identisches Verhalten bei der Abscheidung,
wobei sich die einzelnen Parameter teilweise erheblich unterscheiden. Beispielsweise ist die
Wechselwirkung zwischen Laserstrahl und Target verschieden. Bei der Abscheidung von
ZnO liegt die Ablationsschwelle, d.h. die Energiedichte bei der sich ein Plasma ausbildet,
unterhalb derer von MgxZn1−xO. So tritt bei einer Energiedichte εL = 1.45 J/cm2 für ZnO
ein deutlich erkennbares Plasma auf. Für MgxZn1−xO hingegen wird für εL ≤ 1.6 J/cm2 kein
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optisch sichtbares Plasma generiert.
Einfluss der Substrattemperatur
Die Oberflächentopographie von ZnO-Dünnfilmen abgeschieden auf a-Saphir Substraten
zeigt eine starke Abhängigkeit von der Substrattemperatur. Insbesondere die Defektdichte
weist eine Korrelation zu TSub auf. Das Auftreten sogenannter „pits“ 1 mit steigender TSub
wurde berichtet und deren Ursprung im Kontext vergleichbarer Strukturen für heteroepi-
taktisch abgeschiedenes GaN diskutiert.
Sich bis zur Dünnfilmoberfläche ausbreitende Versetzungen werden als Ursache dieser Struk-
turen gesehen. So ist beispielsweise für InGaN/GaN Quantenstrukturen das Auftreten von
„pit“ -artigen Defekten maßgeblich für eine Verschlechterung der Grenzfläche und somit
für eine Verbreiterung der Lumineszenz [304] verantwortlich. Eine ausführliche Diskussion
dieser Thematik ist in [259] zu finden. Hier sollen lediglich die wichtigsten Punkte nochmals
erwähnt werden, um ein grundlegendes Verständnis der Prozesse zu vermitteln.
Der Ursprung der „pit“ -artigen Defekte wird im Auftreten und der Dynamik von
Schrauben-Versetzungen gesehen. In der Arbeit von Heying et al. [305, 306], die sich auf
die grundlegenden Arbeiten von Burton, Cabrera und Frank [86, 307] stützt, werden GaN
Dünnfilme untersucht, die einmal mittels Metallorganische Gasphasenepitaxie (MOCVD)
und andermal mittels Molekularstrahlepitaxie (MBE) hergestellt wurden. Beobachtet wird,
dass für MBE Dünnfilme, im Gegensatz zu MOCVD gewachsenen Filmen, hexagonale Hü-
gelstrukturen entstehen. Ursächlich sind die Nicht-Gleichgewichtsbedingungen der MBE,
die in der PLD drastischer ausfallen und sich noch entscheidender auswirken. Hierbei sind
Stufen zu beobachten, die sich um die Schrauben-Versetzung winden und letztlich die he-
xagonale Struktur formen. Der kritische Radius der Strukturen ist eine Funktion des III/V-
Verhältnisses. Somit wird ein Zusammenhang zwischen den beobachteten Wachstumsmodi
und dem II/VI-Verhältnis angedeutet. Das II/VI-Verhältnis wird in der PLD entscheidend
vom Sauerstoffpartialdruck bestimmt. Darüber hinaus steigt die Größe der Löcher zwischen
den hexagonalen Hügeln mit zunehmender Filmdicke [306].
In Abbildung 5.6 sind AFM-Bilder der Oberflächen zweier ZnO- (a,b), sowie zweier
Mg0.18Zn0.82O-Dünnfilme (c,d) mit nominell 4 at% MgO im PLD-Target gezeigt. Die Fil-
me werden einmal direkt auf a–Saphir (c) abgeschieden und andermal unter Verwendung
eines MgxZn1−xO-Tieftemperatur-Puffers (d).
Die Substrattemperaturen entsprachen entweder TSub = 640○C (a,c) oder TSub = 480○C (b, d),
wohingegen der Sauerstoffpartialdruck mit p(O2) = 0.01 mbar und die Energiedichte mit
εL = 2.2 J/cm2 für alle Filme konstant gehalten wurde.
Im Fall von TSub = 640○C sind für ZnO Bereiche atomar glatter Flächen mit Monolagensprün-
gen von c/2 festzustellen. Darüber hinaus zeigen sich terrassierte Hügelstrukturen mit Stu-
fenhöhen von c/2 oder c. Die Ausprägung hexagonaler Strukturen wird in der Darstellung
der Fouriertransformierten der Oberfläche („Fasf Fourier Transformation“ (FFT)) bestätigt
(Abb. 5.6 (a)).
Die Form der Hügelstrukturen entspricht den für GaN beschriebenen. Ausgehend von Ver-
setzungen wachsen die Hügel schraubenförmig und bilden eine hexagonale Struktur. Drei-
eckige Oberflächenstrukturen jeweils 60○ zueinander gedreht werden beobachtet.
Bereits in der Arbeit von M. Brandt wird ein Ansteigen der „pit“ -Dichte sowie -Größe mit
steigender Substrattemperatur aufgezeigt. Dieser Befund lässt sich in dieser Arbeit bestä-
tigen. Mit zunehmender Substrattemperatur steigt sowohl die Anzahl als auch der Durch-
messer der Defektstrukturen. Senkt man die Substrattemperatur unter einen kritischen Wert,
1Als „pits“ werden im Folgenden lochartige-Defekte bezeichnet.
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Abbildung 5.6. : (2.0 × 1.0)µm2 AFM-Bilder der Oberflächen zweier ZnO (a,b), sowie zwei-
er Mg0.18Zn0.82O Dünnfilme (c,d) mit nominell 4 at% MgO im PLD-Target ab-
geschieden bei verschiedenen PLD-Parametern. Die Mg0.18Zn0.82O Dünnfilme
wurden einmal direkt auf a–Saphir (c) und andermal unter Verwendung eines
MgxZn1−xO-Tieftemperatur-Puffers (d) hergestellt. Der Sauerstoffpartialdruck
betrug für alle Dünnfilme p(O2) = 0.01 mbar. Zusätzlich angegeben ist für (a-d)
die Fouriertransformierte der Oberfläche, wobei, soweit möglich, die hexagonale
Struktur gekennzeichnet wurde. In (d) sind die verschiedene Kantenstrukturen
hervorgehoben.
so ist ein zwei-dimensionales „layer-by-layer“ -Wachstum zu beobachten (Abb. 5.6 (b)). Ge-
schwungene Terrassenkanten, und Sprünge um jeweils eine Atomlage sowie Inselstruktu-
ren auf den Terrassenflächen unterstreichen diesen Befund. Das Auftreten hexagonaler Hü-
gelstrukturen ist zusätzlich erkennbar, jedoch schwächer ausgeprägt. Die Rauhigkeit der
Oberfläche nimmt mit sinkendem TSub deutlich ab, was sich im niedrigeren peak-to-valley
Wert niederschlägt.
Betrachtet man Mg0.18Zn0.82O Dünnfilme, so ist ein vergleichbares Verhalten zu beobachten.
Für hohe Substrattemperaturen ist eine Vielzahl von „pit“ -artigen hexagonalen Defekten
zu verzeichnen. Nicht zu beobachten ist das Auftreten hexagonaler Hügelstrukturen. Die
Oberfläche ist, abgesehen von Lochdefekten, glatt mit wenigen Stufen von c/2 oder c. Eine
hexagonale Struktur ist im FFT Bild nicht mehr zu erkennen. Für TSub = 480○C zeigt sich
ein „Burton–Cabrera–Frank“ -Wachstumsmodus. Die Defekt-Anzahl ist gering verglichen
mit dem Hochtemperatur Dünnfilm. Es zeigt sich im FFT Bild eine hexagonale Struktur,
wobei diese weniger deutlich ausgeprägt ist, als im Fall von Abbildung 5.6 (a). Zusätzlich
ist ein Phänomen zu beobachten, auf welches in [259] verwiesen wird. In Abbildung 5.6 (d)
sind zwei verschiedene Kantenstrukturen hervorgehoben. Im GaN sind ebenfalls zwei Kan-
tenformen zu beobachten [308]. Die tetraedrische Koordination sowohl des GaN als auch
des ZnO führen zu einer 120○ Aufspaltung der Bindungen in der Ebene. Demzufolge lassen
sich in 101̄0 Richtung zwei Typologien unterscheiden, d.h. zum Einen parallel zu einer Bin-
dung (Typ B), zum Anderen zwischen zwei Bindungen (Typ A). Wenn eine Stufenkante in
Richtung der letzteren propagiert, sind zwei freie Bindungen vorhanden, was die Wachs-
tumsgeschwindigkeit beschleunigt. In B Richtung ist nur eine freie Bindung vorhanden.
Darüber hinaus bleibt festzuhalten, dass eine Stufenkante vom Typ A in eine Kante vom
Typ B übergeht, was zu einer gezackten Verlauf führt. Als Folge der hexagonalen Ausprä-
gung der Hügelstrukturen wechseln sich die verschiedenen Typen ab [259].
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Im Vergleich mit ZnO, ist die kritische Temperatur für Mg0.18Zn0.82O, unterhalb derer ein
Übergang von einem „step-flow“ artigen Wachstum mit spiralförmigen Hügelstrukturen
zu einem „layer-by-layer“ Modus führt, bei geringeren Temperaturen zu finden. Reduziert
man TSub in den Bereich von 400○C sind keine scharfen Terrassenkanten mehr zu sehen
und die Oberflächenstruktur nähert sich der in Abbildung 5.6 (b) zu beobachten Struktur
an. Die Mobilität der Adatome durch das Einbringen von Mg wird erhöht als Folge ei-
ner Reduzierung der Oberflächendiffusionsbarriere durch kompressive Verspannungen im
Mg0.18Zn0.82O [309–311].
Einfluss des Sauerstoffpartialdruckes
Die Rolle des Sauerstoffpartialdruckes ist für die Abscheidung von ZnO-Dünnfilmen aus
verschiedenen Gründen von Bedeutung. Zum Einen führen Stöße der ablatierten Teilchen
mit den Molekülen des Hintergrundgases zu einer Reduktion deren kinetischer Energie,
zum Anderen weisen ablatierte Sauerstoffatome/Ionen ein anderes Streuverhalten auf, d.h.
eine erhöhte Streuwahrscheinlichkeit, im Vergleich mit Zn. Dieses Verhalten ermöglicht es
das Zn zu O-Verhältnis in bestimmten Grenzen zu modifizieren. Erhöht man den Sauer-
stoffpartialdruck werden die leichteren Sauerstoffatome stärker gestreut, was zu einem Zn
reichen bzw. O defizienten Zustand führen sollte, ausgehend von dem Fakt, dass moleku-
larer Sauerstoff (wie er im Hintergrundgas vorliegt) nicht wesentlich in den Dünnfilm ein-
gebaut wird. Das Zn zu O Verhältnis wiederum hat einen starken Einfluss auf sowohl die
Oberflächentopographie als auch die Lumineszenz und Struktur der Dünnfilme [312–316].
Generell ist nicht zu erwarten, dass in der Standard PLD ein O-reicher Wachstumsmodus er-
reicht werden kann, da das Zn/O-Verhältnis des Targets durch Streuung der Ionen zuguns-
ten von Zn modifiziert werden kann. Allerdings ist nicht auszuschließen, dass die Wechsel-
wirkung zwischen Target und Substrat unter bestimmten Umständen zu einer verstärkten
Ablation von Sauerstoff und damit zu einem leicht O-reiches Wachstum führt.
Zu berücksichtigen ist ebenso, dass der Hintergrundgasdruck Einfluss auf die Desorpti-
on der Adatome auf der Substrat- bzw. Dünnfilmoberfläche hat. Inwieweit ein Zusammen-
hang zwischen Sauerstoffgehalt und Plasmabildung besteht wurde im Rahmen dieser Ar-
beit nicht im Detail untersucht.
Um die verschiedenen Einflüsse getrennt voneinander zu untersuchen, wäre es notwendig
ein Fremdgas, z.B Argon, zusätzlich zum Sauerstoff einzuleiten bzw. den atomaren Sau-
erstoffgehalt mittels einer Plasmaquelle zu modifizieren. Zusätzlich wären detaillierte Un-
tersuchungen der Plasmazusammensetzung für verschiedene Abscheidebedingungen nütz-
lich. Einmal wäre es notwendig die Kinetik der Teilchen getrennt vom
Sauerstoff-Hintergrunddruck zu modifizieren und andermal Desorption, Plasmabildung
und den Einbau von Sauerstoff getrennt voneinander zu untersuchen. Dies konnte auf Grund
der Konzeption der PLD-Kammer, wie sie für diese Arbeit vorhanden war, nicht realisiert
werden.
In Abbildung 5.7 (a-d) sind die AFM-Bilder von ZnO-Dünnfilmen abgeschieden auf a–
Saphir Substraten für p(O2) = 0.002 mbar (a), p(O2) = 0.006 mbar (b), p(O2) = 0.01 mbar (c)
und p(O2) = 0.01 mbar (d) dargestellt. Substrattemperatur und Energiedichte waren jeweils
TSub = 640○C und εL = 1.45 J/cm2 (a-c) bzw. εL = 2.5 J/cm2 (d). Während für p(O2) = 0.002
mbar eine Vielzahl von hexagonalen Defekten mit relativ geringer lateraler Ausdehnung zu
sehen sind, nimmt die Anzahl mit steigendem Sauerstoffpartialdruck ab. Die Ausdehnung
der hexagonalen Löcher jedoch steigt an. Diese Tendenz ist in Abbildung 5.7 (e) verdeut-
licht, repräsentiert durch die Anzahl der „pit“ -artigen Defekte pro µm2 sowie den mittleren
Durchmesser der Defekte in Nanometer. Ein Minimum in der Anzahl an Defekten ist im
Bereich zwischen p(O2) = 0.006 mbar und p(O2) = 0.01 mbar zu beobachten. Sowohl für
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Abbildung 5.7. : (2.0 × 1.0)µm2 AFM-Bilder der Oberflächen von ZnO-Dünnfilmen abgeschie-
den auf a–Saphir Substraten für p(O2) = 0.002 mbar (a), p(O2) = 0.006 mbar (b),
p(O2) = 0.01 mbar (c) und und p(O2) = 0.016 mbar (d) dargestellt. Substrattem-
peratur und Energiedichte betrugen jeweils TSub = 640○C und εL = 1.45 J/cm2
bzw. εL = 2.5 J/cm2 (d). Zusätzlich zur Oberflächentopographie sind die Fourier-
transformierten der Oberflächen mit der hexagonalen Symmetrie gezeigt. Dichte
und Durchmesser von „pit-artigen“ Defekten als Funktion des Sauerstoffpartial-
druckes p(O2) (e) und als Funktion der Energiedichte εL (f).
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kleinere als auch für größere Sauerstoffpartialdrücke steigt die Zahl der Defekte an, wohin-
gegen die Ausdehnung abnimmt. In Abbildung 5.7 (f) ist die Abhängigkeit der Dichte der
„pit“ -artigen Defekte als auch des Durchmessers der Defekte von der Energiedichte wieder-
gegeben. Ein Minimum der Dichte ist für εL = 2.2 J/cm2, ein Maximum des Durchmessers
für εL = 1.8 J/cm2 zu beobachten.
In Abbildung 5.8 (a) sind beispielhaft jeweils ein Lumineszenzspektrum des in Abbildung
5.7 (a) gezeigten ZnO-Dünnfilmen und eines Mg0.13Zn0.87O Dünnfilm im Bereich zwischen
1.7 eV und 3.8 eV gezeigt. Die im Folgenden diskutierten Spektren wurden mittels Katho-
dolumineszenz (KL) aufgenommen, wobei eine Beschleunigungsspannung 4 kV und ein
Anregungsstrom 600 mA Anwendung fanden. Für ZnO fällt, neben der bandkantennahen
(NBE) Lumineszenz bei E = 3.26 eV, ein breites Maximum im Bereich von E = 2.4 eV auf.
Die Zuordnung des Übergang kann nicht eindeutig erfolgen. In der Literatur werden ver-
schiedene intrinsische Defekte als Ursache gehandelt. Ein optischer Übergang korreliert mit
interstitiellem Zn [317–319] (E ≈ 2.8 eV) kann ebenso beitragen, wie die Lumineszenzban-
den von Sauerstoff- oder Zn-Vakanzen [319–322] (E = 2.35 eV oder E = 2.53 eV) [323].
Die Ausbildung einer Bande korreliert zu interstitiellem Zn bzw. Sauerstoff-Vakanzen kann
auf ein Zn reichen Wachstum bzw. im Fall einer geringen Ausprägung auf ein stöchiometri-
sches Wachstum verweisen. Generell ist zu erwarten, dass ein Wachstum im hier angewen-
deten Bereich des Sauerstoffpartialdruckes zu einem Zn-reichen Wachstum führt. In Abbil-
dung 5.9 (b) ist die relative Intensität dieser Bande, normiert auf die NBE Lumineszenz,
dargestellt. Für p(O2) = 0.01 mbar ist ein Minimum der relativen Intensität festzustellen.
Zusätzlich ist die integrierte Intensität der NBE Lumineszenz (∆E = (2.95...3.55eV)) gezeigt,
wobei das Maximum der gezeigten Intensitäten eins gesetzt wurde.
Die c-Gitterkonstante in Wachstumsrichtung der ZnO-Dünnfilme steigt mit zunehmenden
p(O2) an. In Abbildung 5.9 (a) ist der Verlauf in Abhängigkeit von p(O2) für verschiede-
ne Abscheidebedingungen gezeigt. In der Arbeit von M. Brandt [259] ist ein vergleichba-
res Verhalten für homoepitaktische ZnO-Dünnfilme auf ZnO (0001)-Substraten aufgezeigt.
Darüber hinaus wird ein erneutes Ansteigen der Gitterkonstanten, sowie eine deutlicher
Anstieg der FWHM des 2θ Peaks für einen Sauerstoffpartialdruck von p(O2) = 0.0003 mbar
berichtet. Argumentiert wird, dass ein Anstieg der c-Gitterkonstante auf eine Zunahme in-
trinsischer Defekte zurückzuführen ist. Die Folge ist das Auftreten kompressiver Verspan-
nungen. Theoretische Untersuchungen verweisen dabei auf eine Veränderung des Zellvolu-
mens durch geladene Defekte [324–327].
Zusammenfassend bleibt festzustellen, dass im Bereich von 0.006 mbar ≤ p(O2) ≤ 0.01 mbar
die optimalen Wachstumsbedingungen für ZnO liegen. Es wird geschlussfolgert, dass ein
stöchiometrisches bzw. leicht Zn-reiches Wachstum in diesem Bereich vorliegt. Eine Oberflä-
chentopographie mit hexagonalen Strukturen, Terrassenstufen von c/2 und eine vergleichs-
weise geringen Anzahl an „pits“ bzw Schraubenversetzungen in den Oberflächenbildern
sind in guter Übereinstimmung mit anderen Untersuchungen [314]. Ein Ansteigen sowohl
der Anzahl an „pits“ in AFM-Aufnahmen pro µm2 als auch eine Zunahme der Defekt-
basierten Lumineszenz für p(O2) = 0.002 mbar weist auf Bedingungen hin, die das Auftreten
von Defekten begünstigen. Die Vermutung, dass ein leicht O-reiches Regime vorliegt, wird
durch eine Abnahme der Schichtdicke für p(O2) = 0.002 mbar (siehe Abb. 5.8 (b)), verglichen
zu höheren Sauerstoffpartialdrücken, gestützt, obwohl weniger Teilchen gestreut werden.
Eine geringere Wachstumsgeschwindigkeit für O-reiche Bedingungen ist in der Literatur
etabliert [315, 316].
Mit zunehmendem Sauerstoffpartialdruck sinkt die Anzahl an „pits“ , was sich sowohl in
der relativen Intensität der Defekt-induzierten Lumineszenz als auch im Ansteigen der c-
Gitterkonstanten zum Einkristallwert niederschlägt. Die Zunahme der „pit“ -artigen Defek-
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Abbildung 5.8. : (a) Kathodolumineszenzspektren jeweils eines ZnO- und eines Mg0.13Zn0.87O-
Dünnfilms. Hervorgehoben sind die bandkantennahen Übergänge (NBE), sowie
die Bereiche der Defekt-induzierten Lumineszenz, wobei unterschieden wird
zwischen einmal interstitiellem Zn (Zni) und andermal interstitiellem Sauerstoff
(Oi). Die Energien der einzelnen Maxima sind zudem angegeben. (b) Abhängig-
keit der Schichtdicke als Funktion von p(O2). (c) Intensität der Defekt bezogenen
Lumineszenz relativ zur NBE Lumineszenz in Abhängigkeit von p(O2). Zusätz-
lich wurden die PLD-Parameter Substrattemperatur und Energiedichte wie an-
gegeben modifiziert.
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gen geschuldet [314]. Da es nicht möglich war die Kinetik des Zn/O-Verhältnis gezielt zu



































































































































= 2.2 J/cm ;
= 665°C
2
T εL sub= 1.45 J/cm ; = 640°C
2
T
p(O ) = 0.01mbar2 ; = 640°CTsubp(O ) = 0.01mbar2 ; = 640°CTsub
(d)
Abbildung 5.9. : (a) Verlauf der c-Gitterkonstanten verschiedener ZnO-Dünnfilme als Funkti-
on der Sauerstoffpartialdruckes p(O2) für unterschiedliche εL. (b) Abhängigkeit
der Defekt-bezogenen Lumineszenz bei E ≈ 2.0 eV relativ zur NBE Lumines-
zenz und der NBE Lumineszenz selbst als Funktion von p(O2). (c) Verlauf der
c-Gitterkonstanten verschiedener ZnO-Dünnfilme als Funktion der Energiedich-
te εL. Der Wert der c-Gitterkonstante für den ZnO-Einkristall beträgt c = 0.5207
nm. (d) Abhängigkeit der Defekt-bezogenen Lumineszenz für ZnO-Dünnfilme
relativ zur NBE Lumineszenz und der NBE Lumineszenz selbst als Funktion von
εL. Für (b) sind feste Werte von TSub und εL, für (c,d) feste Werte von TSub und
p(O2) eingestellt wurden.
Die Lumineszenzeigenschaften von Mg0.13Zn0.87O Dünnfilmen unterscheiden sich hinge-
gen von den ZnO-Dünnfilmen. Insbesondere die Lumineszenz tiefer Störstellen ist verschie-
den. Die NBE Lumineszenz liegt im Bereich von 3.56 eV, woraus der Mg-Gehalt berechnet
werden kann [272, 328]. Die Defekt-induzierte Lumineszenz hat ihr Maximum bei ca. 2.0 eV.
Diese als rot-orange (r-o) bekannte Bande [320, 329, 330] tritt auch bei anderen Dotanten ,
wie z.B. Phosphor [317] in ZnO auf und wird mit interstitiellem Sauerstoff in Verbindung
gebracht [318, 320, 321]. Im Fall von Phosphor wird beispielsweise P2O5-Pulver im Target
beigemischt. Konsequenz ist eine deutlich erhöhte Menge Sauerstoff.
Im Rahmen dieser Arbeit wird diese Zuordnung nicht gestützt. Wie in Abbildung 5.8 (c)
dargestellt, zeigt sich tendenziell ein antiproportionaler Zusammenhang zwischen der, auf
die NBE-Lumineszenz normierten, Defekt-Lumineszenz und dem Sauerstoffpartialdruck.
Die breite Streuung der Resultate verweist auf den Einfluss weiterer Parameter. Bei An-
steigen des Sauerstoffpartialdruckes sollte, als Folge der höheren Streurate, ein Sauerstoff-
defizientes Regime vorherrschen, was das Auftreten von interstitiellem Sauerstoff nicht be-
fördert. Das Ansteigen der Defekt-Bande relativ zur NBE Lumineszenz mit zunehmendem
p(O2) könnte auf einen Zusammenhang zum Wachstumsmodus bzw. zur Struktur des Dünn-
films (z.B. eine Korrelation zur Anzahl an Versetzungen) hindeuten. In diesem Fall wären,
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neben p(O2), die Substrattemperatur und die Energiedichte zusätzliche beeinflussende Pa-
rameter, die die breite Streuung der Resultate erklären. Zu beachten ist zudem, dass die
Bande bei E = 2.0 eV nahezu ausschließlich in MgxZn1−xO-Dünnfilmen auftritt und nur sel-
ten in undotiertem ZnO. Zudem wird die Ausprägung dieser Bande deutlich verringert für
MgxZn1−xO-Dünnfilme gewachsen auf einer ZnO-Pufferschicht.
Für MgxZn1−xO-Dünnfilme entsprechen die Resultate hinsichtlich der Oberflächentopogra-
phie und dem Verhalten der Gitterkonstante qualitativ jenen von ZnO-Dünnfilmen. Hinzu-
gefügt werden muss jedoch, dass der Mg-Gehalt ebenfalls vom Sauerstoffpartialdruck ab-
hängt. Mit ansteigendem p(O2) sinkt der Mg-Gehalt als Folge einmal einer stärkeren Streu-
ung der Mg-Atome relativ zu den Zn Atomen [272] und andermal ist der Dampfdruck von
Zink bzw. Zinkoxid deutlich oberhalb des Dampfdrucks von Magnesium bzw. Magnesiu-
moxid [331], was zu einer leichteren Desorption von Zink von der Oberfläche führt. Für
geringere Sauerstoffpartialdrücke lagert sich somit mehr Mg in den Dünnfilmen ein.
Dies resultiert in geringeren Verspannungen durch eine reduzierte Veränderung der Gitter-
konstanten für kleinere Mg-Gehalte im Vergleich zu ZnO.
Einfluss der Energiedichte
In Abbildung 5.7 (d) ist, im Vergleich zu dem in Abbildung 5.7 (c) dargestellten
ZnO-Dünnfilm, die Energiedichte erhöht wurden. Die weiteren Parameter der PLD blieben
konstant. Im Gegensatz zu εL = 1.45 J/cm2sind für εL = 2.5 J/cm2 deutlich mehr hexago-
nale Defekte auszumachen, wobei deren laterale Ausdehnung kleiner ist. In Abbildung 5.7
(f) ist dieser Zusammenhang für verschiedene εL aufgezeigt. Die Anzahl der Defekte ist
im Bereich von εL ≈ 2.2 J/cm2 minimal. Wie bereits für den Sauerstoffpartialdruck liegt ei-
ne gegenläufige Bewegung zwischen Defektanzahl und lateraler Ausdehnung vor. Die im
Durchmesser größten Defekte treten für εL = 1.85 J/cm2 auf.
Für eine Energiedichte von εL ≤ 1.38 J/cm2 setzt sich die Oberfläche aus groben Körnern
zusammen. Der RMS-Wert beträgt 25.5 nm. Bei einer solch geringen Energiedichte ist das
Abdampfen des Targetmaterials unvollständig. Dies führt zu einem erheblichen Anteil an
Clustern, die die Oberfläche des Substrates erreichen. Zum Einen steigt die Rauhigkeit der
Oberfläche zum Anderen ist die kinetische Energie der Ionen gering, was wiederum die
Mobilität einschränkt und ebenfalls ein drei-dimensionales Wachstum fördert. Ist die Ener-
giedichte zu gering sinkt zudem die Wachstumsrate und damit die Schichtdicke für gleiche
Pulszahlen trotz größerer Spot-Fläche des Laserstrahls auf dem Target. Die Energiedichte
wird hierbei durch eine veränderte Linsenstellung und damit eine größere Spot-Fläche auf
dem Target bei gleichbleibender Laserenergie modifiziert.
Für Energiedichten εL > 1.45 J/cm2 sinkt die Spot-Fläche, damit die Menge des ablatierten
Materials und damit sinkt die Wachstumsrate (siehe Abb. 5.8 (b)).
Erhöht man die Energiedichte auf εL = 1.45 J/cm2, so entspricht die Struktur der Dünnfilmo-
berfläche bereits wesentlich jener, wie Sie in Abbildung 5.6 gezeigt wurde. Jedoch sind auch
in diesem Fall bei rasterkraftmikroskopischen Messungen teilweise Cluster zu beobachten.
Die c-Gitterkonstante in Wachstumsrichtung hat ein Minimum für εL = 1.6 J/cm2 und steigt
mit zunehmender Energiedichte gegen den Einkristallwert von c ≈ 0.52 nm (siehe Abb. 5.9
(c)). Betrachtet man die Lumineszenz der ZnO-Dünnfilme, so zeigt sich zum Einen eine Zu-
nahme der Defekt-induzierten Intensität relativ zur NBE Lumineszenz mit abnehmendem
εL, wie in Abbildung 5.9 (d) verdeutlicht. Zum Anderen hat die integrierte NBE Lumines-
zenz ein Maximum für εL ≤ 2.2 J/cm2.
Vergleicht man die Resultate von MgxZn1−xO-Dünnfilmen mit den Ergebnissen der ZnO-
Dünnfilme, so zeigt sich, wie bereits weiter oben erwähnt, dass der wesentliche Unterschied
in der unterschiedlichen Ablatisonschwelle liegt. Für MgxZn1−xO zeitigt eine Energiedichte
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im Bereich von εL ≥ 2.2 J/cm2 in allen Belangen die besten Ergebnisse. Eine Verringerung
führt sowohl zu wesentlich rauheren Oberflächen als auch zu einem Anstieg der Defekt
bezogenen Lumineszenz (siehe Abb. 5.8 (b)).
Zusammenfassung
In diesem Abschnitt wurden die Eigenschaften von ZnO- als auch MgxZn1−xO-Dünnfilmen
abgeschieden auf a–Saphir Substraten diskutiert. Das Wachstum der Dünnfilme geht von
einer drei-dimensionalen Nukleationsschicht aus und wird wesentlich durch die Substrat-
temperatur bestimmt. Sowohl das Auftreten „pit“ -artiger Defekte als auch das Ausprägen
eines zwei-dimensionalen Wachstums entweder in einem „layer-by-layer“ oder in einem
„Burton–Cabrera–Frank“ -Modus wird durch die Substrattemperatur bestimmt. Darüber
hinaus werden die Oberflächentopographie als auch die strukturellen Eigenschaften durch
den Sauerstoffpartialdruck bestimmt. Das Abscheiden in stöchiometrischen respektive Zn-
reichen Bedingungen modifiziert wesentlich die grundlegenden Topographien. Argumen-
tiert wird, dass einerseits die Substrattemperatur und somit die Desorption von Sauerstoff
und andererseits der Sauerstoffpartialdruck und damit die stärkere Streuung von Sauerstoff
Ionen das Zn/O-Verhältnis grundlegend bestimmen.
Hinsichtlich der Energiedichte zeigt sich ein deutlicher Unterschied insbesondere in der Ab-
lationsschwelle, was ein optimales Abscheiden von MgxZn1−xO-Dünnfilmen bei εL ≥ 2.2
J/cm2 aufzeigt. Die wesentlichen Resultate der hinsichtlich der Abscheidung von ZnO- bzw.
MgxZn1−xO-Dünnfilmen auf a-Saphir lassen sich wie folgt zusammenfassen:
• Zu Beginn der Abscheidung bilden sich körnige Nukleationskeime, die im weiteren
Verlauf zu einer Schicht zusammenwachsen. Aufbauend auf dieser Nukleationsschicht
formiert sich der Dünnfilm, wobei der Wachstumsmodus (entweder drei-dimensional,
„layer-by-layer“ oder „Burton–Cabrera–Frank“ ) hauptsächlich durch die Substrattem-
peratur vorgegeben wird.
• Die Substrattemperatur ist das bestimmende Regulativ für die Oberflächenbeschaf-
fenheit der Dünnfilme. Hohe TSub erhöhen die Diffusionslänge der Adatome auf der
Oberfläche und führen zu einem zwei-dimensionalen „Burton–Cabrera–Frank“
-Wachstum. Die Ausprägung von „pit“ -artigen Defekten oberhalb einer kritischen
Substrattemperatur wird beobachtet und erklärt mit der Desorption von Sauerstoff
und einem sich ausprägendem Zn reichen Zn/O-Verhältnis. Wie in [315, 332] vor-
geschlagen sollte eine Veränderung des Zn/O-Verhältnisses zu der Möglichkeit für
die Adatome führen, höhere Terrassenstufen zu erreichen und die beobachteten hexa-
gonalen Löcher zurückzulassen. Für geringere Temperaturen ist ein „layer-by-layer“
Wachstum bestimmend.
• Eine Erhöhung des Sauerstoffpartialdruckes führt zunächst zu einer Abnahme der
Defektdichte bei gleichzeitigem Anstieg der Ausdehnung der Defekte für 0.006mbar ≤
p(O2) ≤ 0.01 mbar. Eine Veränderung des Zn/O-Verhältnis hin zu Zn reichen Verhält-
nissen weg von stöchiometrischen Bedingungen mit zunehmendem Sauerstoffparti-
aldruck folgt aus der stärkeren Streurate von O- im Vergleich mit Zn-Atomen. Für
p(O2) ≥ 0.016 mbar steigt die Defektdichte an und die laterale Ausbreitung nimmt ab.
Erklärt werden kann dies durch ein, das Optimum überschreitendes, Zn/O-Verhältnis
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[314].
• Die Energiedichte verändert hauptsächlich die kinetische Energie der eintreffenden
Atome auf der Oberfläche. Inwieweit eine Veränderung der Zusammensetzung des
Plasmas vorliegt kann nur spekuliert werden. Die sich beim Sauerstoffpartialdruck an-
deutende Tendenz einer Abnahme der lateralen Ausdehnung der Defekte mit zuneh-
mender kinetischer Energie ist ebenso für eine Erhöhung von εL evident und legt die
Vermutung nahe, dass die Mobilität einen Einfluss auf die Defektgröße hat. Die Anzahl
der Defekte hat für ZnO ein Minimum bei εL = 2.2 J/cm2. Darüber hinaus verhält sich
die Intensität der Defekt bezogene Lumineszenz antiproportional zur Energiedichte.
• Ein Anstieg des Mg-Gehaltes erhöht durch Veränderung der Gitterkonstanten die
kompressiven Verspannung in Dünnfilmen, die auf einer ZnO-Pufferschicht abgeschie-
den wurden. Die Mobilität steigt auf Grund einer Verringerung der Diffusionsbar-
riere [309–311]. Die eingebauten Verspannungen können durch Versetzungen kom-
pensiert werden. Generell zeigt sich für MgxZn1−xO-Dünnfilme (mit und ohne ZnO-
Pufferschicht) eine höher Anzahl an Versetzungen verglichen mit ZnO. Darüber hinaus
modifiziert der Einbau von Mg das II/VI Verhältnis, was wiederum zu einer Erhöhung
der „pit“ -Dichte gemäß der Argumentation in [315, 332] führt.
5.4.2. Homoepitaktische Abscheidung von ZnO- und MgxZn1−xO-Dünnfilmen auf
verschiedenen ZnO-Substraten
(0001)-orientierte ZnO-Substrate
Während für heteroepitaktisch abgeschiedene Dünnfilme direkt auf a-Saphir
RHEED-Oszillationen nicht zu beobachten sind, erwartet man für homoepitaktische Dünn-
filme die Ausprägung von Oszillationen unter geeigneten Bedingungen. Die Auswertung
dieser ermöglicht einen zusätzlichen Einblick in die Wachstumsmechanismen der Dünn-
filme und kann Aufschluss geben insbesondere über die Mobilität der Adatome und die
Ausprägung der Wachstumsmodi.
Die Präparation von ZnO-Substraten ist ausführlich untersucht, wobei verschiedene An-
sätze, wie chemische Vorbehandlung, Ätzen oder thermische Behandlungen vorgeschlagen
werden [333–336]. Es zeigt sich für die hier genutzten (0001)-orientierten ZnO-Substrate,
dass eine thermische Behandlung bei Temperaturen Tann ≥ 1000○C in einer Sauerstoffatmo-
sphäre zu einer vicinalen, Sauerstoff-terminierten Oberfläche führt [335–340].
Im Rahmen dieser Untersuchung wurden die ZnO-Substrate der Firma Crystek in einer
700 mbar O2 Sauerstoffatmosphäre für zwei Stunden bei Tann ≈ 1000○C ausgeheizt, um ei-
ne vicinale Oberfläche für das Wachstum bereitzustellen. In Abbildung 5.10 (a,b) sind die
Oberflächentopographie zweier derart behandelter, (0001)-orientierter ZnO-Substrate mit
unterschiedlichem Fehlschnitt aufgezeigt. Deutlich sind die Stufenkanten von c/2 zu sehen.
Die Terrassen sind glatt, wobei die Terrassenkanten teilweise strukturiert sind.
Wie bereits im vorherigen Abschnitt diskutiert, ist zu erwarten, dass stöchiometrische re-
spektive Zn-reiche Bedingungen optimal für die Abscheidung sind.
In Abbildung 5.10 (c-j) sind für verschiedene TSub, p(O2) sowie εL die Oberflächentopogra-
phien von ZnO-Dünnfilmen abgeschieden auf ZnO (0001)-Substraten dargestellt. Es sind
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die Messergebnisse von (10.0 × 5.0)µm2 und (2.0 × 1.0)µm2 großen Flächen dargestellt. Die
Dünnfilme (c-e) wurden auf dem gleichen ZnO (0001)-Substrat abgeschieden, um den Ein-
fluss verschiedener Winkel des Fehlschnitts, wie in [259] aufgezeigt, auszuschließen. Das
Substrat wurde dafür vor der thermischen Behandlung geteilt.
Innerhalb eines Temperaturbereiches zwischen 390○C ≤ TSub ≤ 550○C zeigen alle Dünnfilme
RHEED-Oszillationen. Für TSub > 550○C sind für eine Energiedichte von εL = 2.2J/cm2 keine
RHEED-Oszillationen zu beobachten.
Für TSub = 390○C (c,f) zeigen sich hexagonale Hügelstrukturen mit Stufenhöhen von c/2. Der
„peak to valley“ Wert ist höher als für die in Abbildung 5.10 (d,e) gezeigten Dünnfilme. Die
vicinale Terrassenstruktur des Substrates ist nicht mehr zu erkennen.
Für TSub = 480○C ist die vicinale Terrassenstruktur des Substrates sichtbar (d,g), wobei im
Gegensatz zu den hexagonalen Strukturen bei TSub = 380○C, geschwungene Kanten vorlie-
gen. Charakteristisch für einen „layer-by-layer“ Wachstumsmodus entstehen teilweise In-
seln auf den Terrassenflächen (hervorgehoben in Abb. 5.10 (g)), als Folge einer nicht hinrei-
chenden Diffusionslänge der Adatome. Ein Erreichen der Stufenkante wird verhindert. Die
Inseln dienen als Keim sowohl für die nächste Lage, was einerseits zu einem Zusammen-
wachsen der Inseln mit der nächsten Terrasse führt, als auch zur Ausbildung von Hügel-
strukturen.
Erhöht man TSub auf ca. 550○C ist nach wie vor die vicinale Struktur des Substrates er-
kennbar. Keine „pit„ -artigen Defekte sind zu beobachten. Die ansteigende Mobilität der
Adatome auf der Oberfläche, erhöht die Diffusionslänge in den Bereich der Terrassenbrei-
te. Deutlich weniger geschwungene Terrassenkanten im Vergleich mit TSub = 480○C, sowie
das Ausbilden von dreieckigen bzw. hexagonaler Hügelstrukturen deutet einen Übergang
zum „Burton-Cabrera-Frank“ -Wachstum an. Gemäß dem in Abschnitt 5.4.1 beschrieben
Wachstumsmodus sind, wie in Abbildung 5.10 (h,j) hervorgehoben, zahlreiche spiralförmi-
ge Hügelstrukturen zu beobachten. Eine deutliche Erhöhung der Schichtdicke würde zu
Oberflächentopographien, vergleichbar zu den in M. Brandt [259] gezeigten, führen. Eine
Zunahme des „peak to valley“ Wertes unterstreicht diese Tendenz. Das Auftreten hexagona-
ler Spiralstrukturen für Substrattemperaturen von TSub ≥ 600○C ist im Fall heteroepitaktische
ZnO-Dünnfilme bereits diskutiert wurden (siehe Abb. 5.6 (a)) und findet hier für homoepi-
taktisches ZnO Bestätigung.
Für TSub = 660○C (i) ist die Oberflächentopographie deutlich verschieden. Eine weitgehend
glatte Oberfläche mit wenigen Stufen von c/2 ist durchsetzt von hexagonalen Defekten. Eine
vergleichsweise hohe Dichte an „pit “ -artigen Defekten, vergleichbar zu heteroepitaktisch
abgeschiedenen ZnO- und MgxZn1−xO-Dünnfilmen, lässt sich wie folgt interpretieren. Eine
mögliche Erklärung verweist auf den Zusammenhang zum Zn/O-Verhältnis. In der Arbeit
von Chen et al. [332], sowie Ko et al. [315] finden sich „pit “ -artige Defekte in MBE ge-
wachsenen ZnO-Dünnfilmen einzig unter Zn-reichen Bedingungen. Unter Verweis auf die
steigende Mobilität der Adatome wird geschlussfolgert, dass überschüssige Zn Atome die
Ehrlich–Schwoebel Barriere [152] überspringen können, somit zu höheren Terrassenstufen
gelangen und demzufolge ein Loch zurücklassen. Eine Erhöhung der Substrattemperatur
führt neben dem Anstieg der Mobilität zusätzlich zu einer verstärkten Desorption von Sau-
erstoff, was zu einem Anstieg des Zn/O-Verhältnisses führt.
Reduziert man jedoch die Energiedichte auf einen Wert von εL = 1.45J/cm2 für TSub = 660○C
(siehe Abb. 5.10 (j)), entspricht die Topographie unter bestimmten Umständen jener des
Dünnfilms für TSub = 550○C (h). Insbesondere der Fehlschnitt des Substrates muss berück-
sichtigt werden [259]. Da hierbei das Zn/O-Verhältnis, ebenso wie im Fall des in Abbil-
dung 5.10 (i) gezeigten Dünnfilmes, erwartet wird, ist die reduzierte Mobilität in Kombi-
nation mit einer größeren Terrassenbreite verantwortlich, so dass ein Überwinden der Ehr-
lich–Schwoebel Barriere nicht möglich ist.
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Abbildung 5.10. : (a,b) (2.0 × 1.0)µm2 AFM-Bilder der Oberflächen von thermisch behandelten
(0001) ZnO-Substraten mit unterschiedlichem Fehlschnitt. (c-e) (10.0 × 5.0)µm2
AFM-Aufnahmen von ZnO-Dünnfilmen abgeschieden bei TSub = 380○C (c),
TSub = 480○C (d) und TSub = 550○C (e). Die weiteren PLD-Parameter waren
mit p(O2) = 0.016 mbar und εL = 2.2J/cm2 konstant. (f-h) (2.0 × 1.0)µm2 AFM-
Aufnahmen der bereits in (c-e) dargestellten ZnO-Dünnfilme. Durch Kreise
markiert sind einmal die für einen layer-by-layer Wachstumsmodus typischen
Inselstrukturen (h), sowie dreieckige bzw. hexagonale Hügel, die auf einen
„Burton–Cabrera–Frank“ -Wachstumsmodus verweisen (h,j). (i,j) (2.0×1.0)µm2
AFM-Aufnahmen von ZnO-Dünnfilmen abgeschieden bei im Vergleich zu (a-h)
leicht modifizierten Abscheidebedingungen. Für (i,j) betrug TSub = 660○C. Der
Dünnfilm von (j) wurde bei einer Energiedichte von εL = 1.45J/cm2 abgeschie-
den.
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Die reduzierte kinetische Energie als Folge der geringeren Energiedichte kompensiert die
erhöhte Mobilität als Folge der hohen Substrattemperatur, was die Abscheidung zurück in
den Bereich eines „layer by laye“ Wachstumsmodus, vergleichbar zu dem in Abbildung 5.10
(e,h) gezeigten, bringt. Alternativ ist auch eine veränderte Stöchiometrie im Plasma durch
die reduzierte Energiedichte denkbar.
Unterstützt wird diese Erklärung durch die Auswertung der RHEED-Daten. Wie bereits in
Kapitel 4 beschrieben, lassen sich aus dem RHEED-Signal Informationen über die Mobilität
der Adatome extrahieren. Insbesondere die Erholung der Intensität nach jedem Puls ist von
Interesse, da sie Aufschluss über das Diffusionsvermögen der Adatome auf der Substrat-
respektive Dünnfilmoberfläche gibt.
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Abbildung 5.11. : (a) Verlauf der RHEED-Intensität als Funktion der Zeit für die ersten 45
Sekunden der Abscheidung eines ZnO-Dünnfilms. Die PLD-Paramter waren
TSub = 480○C, p(O2) = 0.016 mbar undεL = 2.2J/cm2. Im Einschub ist die An-
passung der Relaxation der RHEED-Intensität im Anschluss an einen Laserpuls
mit Gleichung 4.9 dargestellt. (b) Verlauf der RHEED-Intensität als Funktion der
Zeit für die ersten 250 Sekunden der Abscheidung des bereist in (a) diskutier-
ten ZnO-Dünnfilms. Zusätzlich ist der Intensitätsverlauf des RHEED-Signals
für verschiedene ZnO-Dünnfilme abgeschieden bei unterschiedlichen TSub ein-
geschoben. Dafür wurde, an den mit roten Marken angezeigten Zeiten, die In-
tensitäten gemessen. Die rote Linie verweist auf das Ende der Phase mit f = 1
Hz, die grüne auf den Beginn der Phase mit f = 10 Hz. (c) Verlauf von -ln(τ)
in Arrhenius Darstellung für die in (b) gezeigten ZnO-Dünnfilme. (d) Verände-
rung der Zeitkonstanten τ für verschiedene Mg-Gehalte x.
In Abbildung 5.11 (a) ist beispielhaft für den in Abbildung 5.10 (d) gezeigten Dünnfilm das
RHEED-Signal der ersten 45 Sekunden der Abscheidung gezeigt. Zu sehen sind, neben den
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RHEED-Oszillationen als Folge der Abscheidung einer vollständigen Monolage mit einer
Periodizität von ca. 10 Sekunden, die Variationen (kleinen Peaks) der Intensität ausgelöst
durch jeden Laser-Puls. Deutlich sind vier Oszillationen erkennbar, wobei die Amplitude
der Oszillationen abnimmt.
Anhand der Erholung der Intensität kann gemäß Gleichung 4.9 die mit dem Diffusions-
vermögen (siehe Gleichung 4.10) verknüpfte Zeitkonstante τ ermittelt werden. Aus dem
Verlauf von -ln(τ) in Arrhenius Darstellung, wie in Abbildung 5.11 (c) aufgezeigt, wird ei-
ne Aktivierungsenergie von EA = 0.14 ± 0.07 eV bestimmt. Wie bereits in Abschnitt 4.4.3
erklärt, handelt es sich in diesem Fall nicht um eine rein thermische Aktivierungsenergie,
da eine starke Abhängigkeit einmal von der Energiedichte als auch vom Sauerstoffpartial-
druck vorliegt. Die Zeitkonstante τ , die für eine Substrattemperatur TSub = 660○C bestimmt
wurde, ist in die Bestimmung von EA nicht eingeflossen, da hierfür die Energiedichte auf
εL = 1.45J/cm2 reduziert wurde. Gleiches gilt für das bei p(O2) ≥ 0.002 mbar bestimmte τ .
Hervorzuheben bleibt, dass eine Reduzierung des Sauerstoffpartialdruckes zu einer gerin-
geren Zeitkonstante τ führt, was für eine höhere kinetische Energie der Teilchen spricht. Die
bestimmte Aktivierungsenergie EA ist deutlich kleiner als im Fall von BaTi2O3 bzw. SrTi2O3,
was für eine größere Mobilität der Adatome auf ZnO (0001)-Oberflächen spricht. Dement-
sprechend ist der Temperaturbereich, in dem „layer-by-layer“ respektive „step flow“ Wachs-
tum vorliegt zu niedrigeren Temperaturen verschoben verglichen mit BaTi2O3.
Die gleiche Tendenz ist für MgxZn1−xO zu beobachten. In Abbildung 5.11 (d) ist die Zeitkon-
stante τ für MgxZn1−xO-Dünnfilme für verschiedene Mg-Gehalten im Target, abgeschieden
auf ZnO (0001)-Substraten, dargestellt. Neben einer leichten Verringerung von τ mit zu-
nehmenden Mg-Gehalt, bestätigt sich, dass eine Reduzierung des Sauerstoffpartialdruckes
p(O2) eine Reduzierung von τ nach sich zieht. Ebenso ist zu sehen, dass die Zeitkonstante
stark von der Energiedichte abhängt. Beides erklärt sich aus einer veränderten kinetischen
Energie der Teilchen.
Die Zunahme des Diffusionsvermögens mit zunehmenden Mg-Gehalt ist, wie bereits wei-
ter oben beschrieben, auf eine Reduktion der Diffusionsbarriere auf der Oberfläche durch
kompressive Verspannungen zurückgeführt [309–311].
Die Ergebnisse für MgxZn1−xO-Dünnfilme sind qualitativ identisch zu den für ZnO darge-
stellten, wobei Variationen hinsichtlich der PLD-Parameter vorzunehmen sind.
In Übereinstimmung mit den für ZnO-Dünnfilmen gezeigten Verhalten, sind für Substrat-
temperaturen TSub ≥ 550○C keine RHEED-Oszillationen messbar. Die Oberflächentopogra-
phie ist für diesen Temperaturbereich gekennzeichnet von Strukturen charakteristisch für
einen „step-flow“ Wachstumsmodus. In Abbildung 5.12 sind Beispiele für verschiedene
MgxZn1−xO-Dünnfilme gezeigt. Wie bereits für ZnO-Dünnfilme beobachtet, sind für TSub =
640○C eine Vielzahl von „pit“ -artigen Defekten bei einer ansonsten glatten Oberfläche aus-
zumachen (siehe Abb. 5.12 (a)). Reduziert man die Substrattemperatur auf TSub = 550○C
respektive TSub = 480○C, treten hexagonale Hügelstrukturen auf, wie in Abbildung 5.12 (b)
zu sehen. Ein Übergang zu einem „layer-by-layer“ Wachstum (sieh Abb. 5.12 (c)) findet statt.
Im Gegensatz zu ZnO wurde im Fall des Dünnfilms, dessen Oberfläche in Abbildung 5.12
(c) abgebildet ist, der Sauerstoffpartialdruck mit p(O2) = 0.004 mbar geringer gewählt. Nutzt
man Sauerstoffpartialdrücke vergleichbar zu den für ZnO-Dünnfilmen (p(O2) = 0.016 mbar)
steigt die „pit“ -Dichte, was auf eine Erhöhung des Zn/O-Verhältnisses verweist. Als Folge
des geringeren Dampfdruckes von Mg verglichen mit Zn [331], führt ein steigender Mg-
Gehalt bzw. der Einbau von Mg zu einem verstärkten Überschuss an Gruppe II Elementen.
Das II/VI Verhältnis wird erhöht und die Wachstumsdynamik verändert.
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Abbildung 5.12. : (2.0 × 1.0)µm2 AFM-Aufnahmen von MgxZn1−xO-Dünnfilmen. Die Sub-
strattemperatur wurde wie folgt variiert: TSub = 640○C (a), TSub = 550○C (b)
und TSub = 480○C (c). Darüber hinaus betrugen p(O2) = 0.004 mbar und
εL = 2.5J/cm2.
Interval-PLD von ZnO-Dünnfilmen auf c-ZnO-Substraten
Es sei hier auf zwei Aspekte hingewiesen, die bereits in Abbildung 5.11 (b) aufgezeigt wur-
den aber erst an dieser Stelle diskutiert werden sollen. In Abbildung 5.11 (b) ist beispielhaft
der Verlauf der RHEED-Intensität, für den ZnO-Dünnfilm abgeschiedenen bei TSub = 480○C,
dargestellt.
1) Erstens ist, wie bereits diskutiert, zu beobachten, dass die Oszillationen zu Beginn der
Züchtung gedämpft werden und nach ca. 50 Sekunden verschwinden. Interessanterwei-
se ist im Anschluss ausschließlich eine Modifikation der Intensität als Folge des gepulsten
Charakters der PLD zu beobachten, was allerdings eine nach wie vor relativ glatte Ober-
fläche induziert. Die Gesamtintensität sinkt, was auf eine langsam zunehmende Aufrau-
hung hindeutet. Mit Beginn des Intervalls bei einer Frequenz f = 10 Hz, sind erneut Os-
zillationen sichtbar, wobei die Anzahl der Pulse pro Oszillation etwa dem doppelten des
Wertes für f = 1 Hz entspricht. Möglicherweise verweist entweder auf die Abscheidung
einer ganzen Einheitszelle (zwei Monolagen) pro Oszillation im Gegensatz zu jeweils
einer Monolage pro Oszillation für f = 1 Hz oder auf eine geringere Abscheidegeschwin-
digkeit.
2) Zweitens ist die Tatsache hervorzuheben, dass, entgegen der Erwartung, mit Beginn
der Abscheidung die RHEED-Intensität ansteigt, d.h. die Oberfläche weniger Elektro-
nen streut. Es wäre eher davon auszugehen, dass die vicinale Oberfläche des Substrates
die Fläche des höchsten Reflexionsvermögens ist.
Der zweite Aspekt ist erklärbar mit einer Besonderheit für Sauerstoff-terminierte
ZnO-Substrate. Da Sauerstoff desorbiert, sobald eine kritische Temperatur überschritten
wird, findet der Aufheizvorgang des Substrates in der PLD-Kammer in einer Sauerstoffat-
mosphäre von 800 mbar O2 statt. Anschließend wird die Kammer evakuiert. Dennoch ist es
nötig eine gewisse Zeit zu verweilen, um eine relativ konstante Substrattemperatur einzu-
stellen. Während dieser kurzen Zeitspanne (in der Regel zwischen 5 bis 8 Minuten) scheint
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sich die Oberfläche bereits derart verändert zu haben, dass die ersten Pulse zunächst zu
einer Erhöhung des Reflexionsvermögens der Oberfläche und somit zu einem sehr schnel-
len Anstieg der Intensität des RHEED-Signals führen. Hierbei ist die Zeitkonstante deutlich
geringer verglichen mit den Werten für τ der folgenden Oszillationen.
Der erste und entscheidendere Aspekt kann in folgendem Zusammenhang verstanden wer-
den. Zu Beginn der Abscheidung ist die Mobilität derart eingeschränkt, dass der „Bewe-
gungsradius“ der Adatome kleiner ist als die Terrassenbreite, angedeutet durch die roten
Kreise um die Adatome in Abbildung 5.13 (a)), was zu einem „layer-by-layer“ Wachstums-
modus und zum Ausbilden von Inseln führt.
Es ist davon auszugehen, dass das Wachstum nicht beschränkt bleibt auf eine Monolage.
Geht man von einer ausschließlich zwei-dimensionalen Nukleation aus, bestimmt durch
die Übersättigung [341] im PLD-Prozess, so führt ein limitierter Massentransport zwischen
den verschiedenen Lagen zur Entstehung von Nukleationskeimen auf den noch nicht voll-
ständigen Monolagen. In der Zeitspanne, in der die Plasmakeule aktiv ist, findet eine sehr
hohe Übersättigung mit der Ausbildung vieler Nukleationskeime statt. Eine anschließen-
de Zeitspanne der Rekristallisation ohne eintreffende Ionen führt zur Ausbildung größerer
Inseln bzw. idealerweise geschlossener Ebenen, abhängig von der Dauer bis zum nächsten
Puls und der Mobilität der Adatome.
Bei einer unvollständigen Reorganisation kann die Nukleation einer neuen Lage beginnen
bevor die vorherige beendet ist (schematisch verdeutlicht durch die blauen Würfel in Abb.
5.13 (b)). Zwar kann noch von einem zwei-dimensionalen Wachstum gesprochen werden,
da die Anlagerung der Adatome an den Stufenkanten stattfindet, allerdings erhöht sich die
Anzahl an Einheitszellenebenen. Die RHEED-Intensität wird über mehrere Lagen gemit-
telt, was zu einer Dämpfung derselbigen führt [342, 343]. Für die beiden möglichen ZnO
(0001)- und (0001̄)-Oberflächen (O-terminiert und Zn-terminiert) ist ein unterschiedliches
Migrations- und Nukleationsverhalten theoretisch beschrieben wurden [344]. Grundsätzlich
kann die auf Sauerstoff-terminierten Substraten (wie in dieser Arbeit verwendet) vorherge-
sagte Tendenz zur Ausbildung weniger aber dafür ausgedehnter Inseln bestätigt werden.
Um dieser Tendenz entgegenzuwirken, ist etabliert, dass die Möglichkeiten zur Erhöhung
des Massentransportes über mehrere Atomlagen darin bestehen, die Anzahl an Nukleati-
onskeimen zu erhöhen oder sogenannte Tenside zur Reduzierung von Diffusionsbarrieren
zu verwenden [345]. Folgt man dem ersten Ansatz, so sinkt die Ausdehnung der Inseln bei
konstanter Mobilität und ein Übergang von der höheren zur niederen Ebene wird wahr-
scheinlicher.
Erhöht man somit die Abscheidefrequenz auf f = 10 Hz, reduziert sich die Zeitspanne bis
zum Eintreffen der nächsten Ionen, was eine reduzierte Diffusionslänge nach sich zieht, ver-
glichen mit f = 1 Hz. Die Eintreffenden Ionen bilden eine Vielzahl kleiner Nukleationskeime
respektive Inseln, was den Übergang zwischen den Ebenen begünstigt und einen erneuten
Übergang zu einem „layer-by-layer“ Wachstum mit entsprechenden RHEED-Oszillationen
stattfinden lässt.
Unterstützt wird dieses Modell durch die Beobachtung, wie sie im Einschub von Abbildung
5.11 (b). Der Verlauf der Intensität, gemessen jeweils zu den mit roten Dreiecken markierten
Zeiten, verdeutlicht für TSub = 390○C und TSub = 480○C einen stetigen Abfall der Intensi-
tät, nach der ersten Oszillation. Im Gegensatz dazu, zeigt sich für TSub = 550○C im Bereich
der Frequenz von f = 1 Hz ein Anstieg. Offensichtlich ist, bedingt durch die leichte Tempe-
raturerhöhung, die Wahrscheinlichkeit eines Überganges zwischen den Lagen erhöht. Ein
Relaxieren der Oberflächentopographie bedingt ein Ansteigen des Reflexionsvermögens.
Dies dient im Folgenden zur Motivation, um die Abscheidung von ZnO mit der sogenann-
ten „Intervall-PLD“ (IPLD) vorzustellen. Die Methodik wurde in grundlegenden Arbeiten
von Rijnders [108, 176, 230] vorgeschlagen, um die eben besprochene Problematik zu umge-
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(a) (b)
Abbildung 5.13. : (a) Schematische Darstellung eines layer-by-layer Wachstumsmodus zu Be-
ginn der Abscheidung auf einer vicinalen Oberfläche. Als Folge der zu kleinen
Diffusionslänge (rote Kreis) bilden sich Inselstrukturen. (b) Schematische Dar-
stellung des fortgeschrittenen layer-by-layer Wachstumsmodus in der PLD. Als
Folge der starken Übersättigung bilden sich neben neuen Inselstrukturen auch
Keime auf bereits vorhandenen Inseln (blaue Quader). Abhängig von der Diffu-
sionslänge und den Stufenbarrieren können diese die Stufenkanten überwinden
und zur Fertigstellung der Lage beitragen. Ist ihr Diffusionvermögen zu klein,
verbleiben sie auf den Inseln und bilden mehrlagige Strukturen.
hen. Genutzt wird, dass kleine Inseln den Massentransport zwischen den Einheitszellene-
benen befördern. Die hohe Übersättigung wird über ein Zeitintervall hin erhalten und dem
System anschließend die Möglichkeit gegeben sich zu ordnen.
Erreicht wird dies, indem mit einer relativ hohen Pulsrate (in unserem Fall f = 10 Hz) genau
die Menge an Teilchen aufgebracht wird, die nötig ist um entweder genau eine oder eini-
ge wenige Monolagen abzuscheiden. Anschließend wird die Züchtung gestoppt und eine
hinreichend große Zeitspanne abgewartet (in unserem Fall ca. 15 Sekunden). Die Oberflä-
che ordnet sich, was durch eine Erholung der RHEED-Intensität bestätigt wird. Erreicht die
RHEED-Intensität ihren Ausgangswert, kann das nächste Intervall gestartet werden.
In Abbildung 5.14 (a) ist der Verlauf der ersten 50 Sekunden gezeigt. Wie weiter oben be-
schrieben, steigt zunächst die Intensität als Folge der Abscheidung. Innerhalb eines Inter-
valls sind zwischen 3 bis 4 Oszillationen erkennbar. Die Variation der Periodendauer der
Oszillationen ist bedingt durch ein nicht mehr exakt ebenes Target. Mit Beendigung eines
Events ist eine Erholung der Intensität zu erkennen. Mit jedem weiteren Intervall wiederholt
sich der Vorgang, wobei die Ausgangs- bzw. Endintensität konstant bleibt. In Abbildung
5.14 (b) sind beispielhaft die Oszillationen 20,21,22 und 23 gezeigt. Über den ganzen Beob-
achtungszeitraum waren Oszillationen beobachtbar. Die Beobachtung unterstreicht den per-
sistenten „layer-by-layer“ Wachstumsmodus über das gesamte Schichtwachstum hinweg.
In Abbildung 5.14 (c,d) ist einmal die Oberfläche, aufgenommen mittels AFM, des c-ZnO-
Substrates (c) in einem (2.0 × 2.0)µm2 Ausschnitt und andermal der abgeschiedenen ZnO-
Schicht (d) in einem (5.0×5.0)µm2 Ausschnitt gezeigt. Die Oberflächentopographie verweist
auf ein zwei-dimensionales Wachstum mit einer geringen Anzahl an Defekten. Deutlich sind
Stufen entweder von c oder c/2 zu sehen (siehe Abb. 5.14 (d). Darüber hinaus sind auf den
Terrassenflächen keine Inselstrukturen mit einer Höhendifferenz h > c zu beobachten.
Das hier gezeigte Intervall-PLD Verfahren stellt im Prinzip den für PLD optimalen Züch-
tungsprozess dar. Zum Einen ist die größtmögliche Ordnung auf der Oberfläche möglich
und zum Anderen wächst die Schicht Ebene für Ebene kontrolliert auf. Problematisch bleibt
allerdings, dass für hohe Substrattemperaturen ein Abdampfen von Sauerstoff im Fall von
ZnO kritisch ist.
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Abbildung 5.14. : (a,b) Verlauf der RHEED-Intensität als Funktion der Zeit einmal zu Be-
ginn der Abscheidung (a) und nach 19 abgeschlossenen Intervallen. Die ro-
te Linie bezeichnet das Ende, die grüne den Beginn des jeweiligen Intervalls.
Die Pfeile markieren die Oszillationen in den jeweiligen Intervallen. (c) (2.0 ×
2.0)µm2 AFM-Abbild eines thermisch behandelten (0001) ZnO-Substrates. (d)
(2.0×2.0)µm2 AFM-Aufnahme des mittels Intervall-PLD abgeschiedenen ZnO-
Dünnfilms. Zusätzlich ist der Verlauf der Höhenveränderung entlang der ein-
getragenen Linie gezeigt. Darin hervorgehoben sind Stufenkanten der Höhe c/2
oder c. Zu beachten sind die unterschiedlichen Skalierungen der AFM-Bilder.
Im Fall des Substrates (c) ist ein (2.0× 2.0)µm2 , für (d) ein (5.0× 5.0)µm2 großer
Ausschnitt gezeigt.
114
In der Literatur wird ein solches Verfahren für ZnO kaum berichtet [61]. Ein Vergleich so-
wohl der Lumineszenz- als auch der strukturellen Eigenschaften mit einem ZnO-Dünnfilm,
hergestellt mit einem konventionellem Ansatz (Konv.-PLD) (beide auf dem gleichen ZnO-
Einkristall abgeschieden), zeigt einmal eine geringere Halbwertsbreite der XRD-Rocking
Kurve und andermal einen kleineren Wert der Halbwertsbreiten der Lumineszenzbanden.
Für die Halbwertsbreiten der Rocking Kurven, die in Abbildung 5.15 (a) aufgezeigt sind, er-
gibt sich eine Verbesserung vom konventionellen-PLD Verfahren (FWHM = 0.017○) zu dem
IPLD-Verfahren mit FWHM = 0.008○. Das im Einschub von Abbildung 5.15 (b) dargestell-
te, hoch-aufgelöste 2θ − ω Spektrum des IPLD ZnO-Dünnfilms zeigt die Ausbildung von
Satelliten. Dies deutet auf eine hochwertige Qualität der Grenzfläche hin. Im Fall des kon-
ventionellen Verfahrens sind diese Satelliten nicht bzw. nur sehr schwach zu beobachten.
In Abbildung 5.15 (b) ist neben einem Vergleich der Photolumineszenzspektren zwischen
E = 3.21 eV und E = 3.29 eV im Einschub zusätzlich ein schmaler Bereich um das freie Ex-
zitons im ZnO bei E = 3.377 eV abgebildet. Für den mittels IPLD abgeschiedenen Dünnfilm
beträgt die Halbwertsbreite der I0 Linie FWHM = 0.7 meV, wohingegen für den konventio-
nell abgeschiedenen ZnO-Dünnfilm ein Wert von 1 meV erreicht wird. Die Bezeichnung der
PL-Linien folgt [253].
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Abbildung 5.15. : (a) Hoch-aufgelöste (HR) XRD-Rocking Kurven einmal eines konventionell
hergestellten ZnO-Dünnfilms und eine mittels Intervall-PLD abgeschiedenen
ZnO-Dünnfilm. Die Pfeile markieren die Position des halben Maximums. Im
Einschub ist ein HR-XRD 2θ − ω-Spektrum des IPLD ZnO-Dünnfilms gezeigt.
Die Satelliten ermöglichen die Bestimmung der Schichtdicke zu d ≈ 90 nm,
was in guter Übereinstimmung zur Schichtdicke, ermittelt aus den RHEED-
Oszillationen, ist. (b) Vergleich der PL-Spektren beider Dünnfilme. Der Ein-
schub zeigt die I0 Linie hervorgehoben.
Beschreibung der Abscheidung von c-orientiertem ZnO mittels PLD
Resümiert man die Resultate der beiden vorangegangenen Abschnitte, so lassen sich eini-
ge grundlegenden Wachstumsmechanismen zum Verständnis der Abscheidung von ZnO
respektive MgxZn1−xO mittels PLD formulieren.
Grundsätzlich ist zu unterscheiden zwischen einmal dem homoepitaktischen Wachstum (1.)
und einem heteroepitaktischen Wachstum auf a-Saphir (2.). Da für 1. die Mechanismen und
Einflüsse deutlicher und klarer beobachtet werden können, wird zunächst eine Beschrei-
bung der homoepitaktischen Abscheidung gegeben. Anschließend sollen die Ergebnisse in
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Hinblick auf Veränderungen bedingt durch die Verwendung eines artfremden Substrates
diskutiert werden.
1) Die Abscheidung von ZnO auf ZnO (0001)-Substraten wird maßgeblich bestimmt durch
die Mobilität der Adatome auf der Oberfläche und dem damit verbundenen Faktum, ob
die Adatome in der Lage sind die nächstgelegene Stufenkante zu erreichen oder nicht.
Beeinflusst wird dies a) durch den Fehlschnitt des Substrates und damit durch die Ter-
rassenbreite, b) durch die Substrattemperatur und damit dem thermischen Diffusions-
vermögen, c) durch die kinetische Energie der Teilchen reguliert über die Energiedichte
und das Hintergrundgas und letztlich d) durch das Zeitintervall bis zum Eintreffen der
nächsten Teilchen. Die Faktoren a) und d) sind jeder für sich sehr gut zu kontrollieren.
Wesentlich komplexer ist die Kontrolle bzw. die Berücksichtigung der Verschränkung der
anderen Faktoren. Eine Modifikation eines Parameters kann die jeweils anderen verän-
dern.
Für Substrattemperaturen im Bereich TSub ≈ 650○C ist die Mobilität der Teilchen und da-
mit die Wahrscheinlichkeit die nächstgelegene Stufenkante zu erreichen hoch. Es sind
keine bzw. im Fall geringer Energiedichten εL nur sehr wenige Oszillationen zu beob-
achten, was auf einen „step-flow“ -artigen Wachstumsmodus schließen lässt. Darüber
hinaus ist die Wahrscheinlichkeit eines Übergangs von einer höheren zu einer niedrige-
ren Stufe hoch. Dies wird dadurch verdeutlicht, dass keine Abnahme der Intensität im
RHEED-Signal zu beobachten ist. Problematisch bei diesen Temperaturen ist jedoch das
Abdampfen von Sauerstoff und den damit verbundenen Zn reichen Bedingungen, die
zur Ausbildung „pit“ -artiger Defekte führen [315].
Verringert man die Substrattemperatur (abhängig vom Winkel des Fehlschnittes des Sub-
strates; in dieser Arbeit für α ≈ 0.15○ in den Bereich 390○C ≤ TSub ≤ 550○C), findet der
Übergang zu einem „layer-by-layer“ Wachstum statt. Dabei ist die Mobilität derart be-
schränkt, dass die Stufenkanten nicht erreicht werden und sich Inseln ausprägen. Als
Folge der starken Übersättigung und der eingeschränkten Mobilität, wachsen die Inseln
nicht nur lateral sondern auch in der Höhe [345]. Kompensiert werden kann dieser Ef-
fekt durch eine leichte Erhöhung der Temperatur (es zeigte sich für TSub ≤ 550○C ein
Ansteigen der RHEED-Intensität), einer Erhöhung der Pulsrate und dem Ausbilden vie-
ler kleiner Keime oder durch die Nutzung der Intervall-PLD, die zu einem persistenten
„layer-by-layer“ Modus führt.
Im Fall von TSub ≈ 390○C ist die Mobilität der Teilchen derart eingeschränkt, so dass zum
Beginn der Abscheidung vermehrt Inseln aus mehreren Atomlagen entstehen. Diese lau-
fen im weiteren Verlauf zusammen und es findet, ähnlich zur Diskussion für heteroepi-
taktische Dünnfilme, ein Übergang zu einem zwei-dimensionalen Burton–Cabrera–Frank-
Modus [86] statt. Es entstehen hexagonalen Hügelstrukturen mit terrassierten Stufen der
Höhe von c oder c/2 (siehe Abb. 5.11 (c)).
2) Hinsichtlich der Unterscheidung zwischen heteroepitaktischen und homoepitaktischen
Wachstum ist der Beginn der Abscheidung von besonderer Bedeutung. Während auf
ZnO-Substraten sofort ein zwei-dimensionales Wachstum einsetzt, ist für a-Saphir zu-
nächst stets die Ausbildung einer drei-dimensionalen Nukleationsschicht zu beobachten.
Die sich ausbildenden und zusammenwachsenden Keime sind die Grundlage für ein ge-
schlossenes Schichtwachstum und bestimmen wesentlich die Eigenschaften der Dünnfil-
me. Eine Vielzahl an Nukleationskeimen mit geringer Höhe führen zu einer glatten Ober-
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fläche, auf der entsprechendes zwei-dimensionales Wachstum möglich ist. Im Gegensatz
dazu führen höhere Keimstrukturen zu drei-dimensionalen Dünnfilmen.
Eine hohe Anzahl an Versetzungen befördert ein Spiralwachstum nach Burton, Cabrera
und Frank [86].
Ist die Substrattemperatur und damit die Mobilität der Teilchen hoch, bilden sich Dünn-
filme mit atomar glatten Stufen und Stufenhöhen von c oder c/2. Das Wachstum erfolgt
in einem „step-flow“ Modus. Jedoch ist eine Vielzahl an Lochdefekten zu beobachten.
Dies kann einmal zurückgeführt werden auf die Ausprägung Zn reicher Bedingungen
und andermal auf die Fähigkeit der Atome die Terrassenstufen zu überspringen.
Senkt man die Züchtungstemperatur unterhalb eines kritischen Wertes, sinkt die Defekt-
dichte. Abhängig von der Terrassenbreite bildet sich ein „step-flow“ oder ein „layer-by-
layer “ Wachstum aus.
Der Einbau von Mg reduziert die Diffusionsbarriere der Oberfläche, was zu einer erhöhten
Mobilität und zudem zu einer erhöhten Sprungwahrscheinlichkeit von höheren zu niederen
Ebenen führen sollte. Es ist sowohl für homoepitaktische als auch für heteroepitaktische
MgxZn1−xO-Dünnfilme möglich die gleichen Resultate wie für ZnO zu erreichen.
Nicht-polare ZnO-Substrate
Motiviert wird die Abscheidung von ZnO- und MgxZn1−xO-Dünnfilme auf m- (101̄0) als
auch auf (112̄0) a-orientiertem ZnO-Substraten durch die Tatsache, dass es sich hierbei um
unpolare Oberflächen handelt. Dies bedeutet im Detail, dass keine spontane Polarisation
entlang der Wachstumsrichtung vorliegt und somit kein elektrisches Feld ausgeprägt ist.
Sowohl für c-orientiertes ZnO als auch für c-orientiertes MgxZn1−xO ist, neben der spon-
tanen Polarisation, die eine Funktion des Mg-Gehaltes x ist und zu einer Unstetigkeit an
der Grenzfläche führt, eine piezoelektrische Polarisation überlagert. Diese tritt als Folge von
Verspannungen auf und ist ebenfalls unstetig an der Grenzfläche. Als Folge der Polarisa-
tion bildet sich ein elektrisches Feld an den Grenzflächen. Zu berücksichtigen ist, dass die
piezoelektrische Polarisation der spontanen Polarisation entgegenwirkt und diese prinzipi-
ell aufheben kann [346]. Für x > 0.15 sollte nichtsdestotrotz eine resultierende Polarisation
zu beobachten sein [285, 346–348]. Das elektrische Feld führt zu einem Potential parallel zur
Wachstumsrichtung, wodurch im Fall einer Einfach-Heterostruktur ein Dreieckspotential an
der Grenzfläche gebildet wird. Innerhalb einer Quantengrabenstruktur führt das elektrische
Feld zur Ausbildung des Quanten-confined Stark Effektes (QCSE).
[0001] [0001]
[11 0]2 [10 0]1
(a) (b) (c)
Abbildung 5.16. : Schematische Darstellung der c (a), a (b) undm (c) Ebene des ZnO-Einkristalls.
Zusätzlich sind die jeweiligen Richtungen eingetragen.
Der QCSE bedingt eine Verschiebung der Wellenfunktionen und somit eine reduzierten
Überlagerung der Wellenfunktionen von Elektron und Loch, was zu einer Reduzierung der
Übergangswahrscheinlichkeit und somit zu einer Verringerung der Lumineszenz der Quan-
tengrabenstrukturen führt.
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Nicht polare ZnO- respektive MgxZn1−xO-Dünnfilmen wurden jüngst mittels verschiedener
Methoden abgeschieden und untersucht [349–359]. Im Fall von (112̄0)-orientierten Dünnfil-
men hat sich neben ZnO (112̄0)-Einkristallen vor allem r-Saphir als Substrat etabliert. Für
(101̄0)-Dünnfilme werden, als alternative zum-orientierten ZnO-Substraten, (100) γ-LiAlO2-
Substrate verwendet.
Im Rahmen dieser Arbeit wird sich auf eine homoepitaktische Abscheidung beschränkt, da
hierbei die grundlegenden Mechanismen deutlicher hervortreten. In Abbildung 5.16 (a-c)
sind zur Verdeutlichung die c, a und m Ebene des ZnO-Einkristalls gezeigt.
m-ZnO-Substrate
Der Wachstumsmechanismus von ZnO-Dünnfilmen auf ZnO (101̄0)-Substraten ist beispiel-
haft in [353, 360] beschrieben. Für ZnO-Dünnfilme abgeschieden auf
ZnO (101̄0)-Einkristallen mittels PLD wird das Auftreten selbst-organisierter Oberflächen-
Nanodrähte bzw. Nanowire beobachtet, wobei beide Begriffe im Folgenden als Synonym
genutzt werden. Erklärt werden kann dies als Folge des Ausbilden anisotroper Inseln wäh-
rend eines zwei-dimensionalen Wachstums. Im weiteren Verlauf der Abscheidung gehen,
mit steigender Schichtdicke, die Inseln in Nanowire über und der Wachstumsmodus wird
drei-dimensional.
Normalerweise ist ein Stranski-Kranstanov Wachstum bedingt durch das Auftreten von
Gitter-Verspannungen an Hetero-Grenzflächen zwischen Substrat und Schicht. Dies resul-
tiert in der Ausbildung von Inselstrukturen mit hoch indizierten Facetten auf einer zwei-
dimensionalen Keimschicht [361]. Beobachtet wurde ein solches Verhalten bereits für he-
teroepitaktisches InxGa1−xAs/GaAs und Mg0.37Zn0.63O/ZnO [362, 363].
Im Fall der homoepitaktischen Abscheidung sind jedoch keine Verspannungen an der Grenz-
fläche zu erwarten, womit sich eine alternative Ursache für das drei-dimensionale Wachs-
tum aufdrängt. Wie bereist im Fall von c-orientiertem ZnO-Dünnfilmen ist die Ausbildung
von Hügelstrukturen wesentlich induziert durch einen eingeschränkten Massentransport
zwischen verschiedenen Atomlagen. Ursächlich ist eine hohe Stufenkantenbarriere (step-
edge barrier (SEB)) [364], so dass sich Inselstrukturen mit einem Plateau ausbilden. Die
Strukturen zeigen Seitenfacetten mit konstanten Stufenkanten oftmals getrennt durch tiefe
Gräben [365]. Während des PLD-Prozesses bilden sich, als Folge der starken Übersättigung,
vermehrt Inseln aus. Auf diesen scheiden sich weitere Atomlagen ab.
Die beobachtete Anisotropie der Morphology ist bedingt durch verschieden ausgeprägte
Stufenkantenbarrieren parallel und senkrecht zur c-Achse.
Im Fall von m-orientierten ZnO-Dünnfilmen werden hoch-indizierte Seitenfacetten ((314̄0),
(41̄3̄0)) von einer niedrig-indizierten Fläche (101̄0) zerteilt (siehe Abb. 5.17 (a)). Vergleich-
bar zum Wachstumsmechanismus auf GaAs (001) Substraten [366], tritt für ZnO der Fall
ein, dass die Oberflächenenergie, notwendig für die Bildung von hoch-indizierten Flächen,
geringer ist relativ zur benötigten Energie für eine (101̄0) Fläche, obwohl jene stabil ist im
thermodynamischen Gleichgewicht [367].
In Abbildung 5.17 (a) ist schematisch die Verteilung der Ionen für die verschiedenen Ebe-
nen gezeigt. Hervorzuheben ist der polare Charakter entlang der (0001) Richtung, sowie
die beiden nicht-polaren (101̄0) und (112̄0) Richtungen. Zusätzlich ist die Ausbildung hoch-
indizierter Seitenfacetten für Oberflächen-Nanodrähte, als Folge des oben angesprochenen
anisotropen Wachstums angedeutet.
Die im Folgenden diskutierten Dünnfilme wurden aufm-orientierten ZnO-Substraten abge-
schieden. Vor der Abscheidung sind die Substrate ex-situ thermisch behandelt wurden. Die
Behandlung erfolgte in einer Sauerstoffatmosphäre von 800 mbar O2 für 60 min bei einer
























Abbildung 5.17. : (a) Verteilung der Zn- und O-Ionen entlang der jeweiligen Oberflächen. Sche-
matische Darstellung der Oberflächen-Nanodrähte. Eingetragen sind die jewei-
ligen Richtungen des ZnO-Kristalls. (b) AFM-Aufnahmen zweierm-orientierter
ZnO-Substrate nach einer thermischen Behandlung.
wie in Abbildung 5.17 (b) einmal für einen Ausschnitt von (2.0 × 1.0)µm2 und andermal
für einen Ausschnitt von (4.0 × 9.0)µm2. Die erzielten Resultate der Behandlung variierten
deutlich zwischen den verschieden Substraten. Wie bereits in Abbildung 5.17 (b) zu sehen,
werden neben einer Substratoberfläche bestehend aus atomar glatten Stufen separiert bei
c/2 Stufenhöhen auch Oberflächen stärker strukturierte Oberflächen beobachtet. Eine Wie-
derholung der thermischen Behandlung führt in der Regel jedoch zu einem Übergang zu
einem akzeptablen Substratzustand.
In Abbildung 5.18 (a-f) ist die Oberflächentopographie von drei ZnO-Dünnfilmen abge-
schieden auf dem gleichen ZnO (101̄0)-Substrat dargestellt. Es sind jeweils (2.0 × 1.0)µm2
und (10.0 × 5.0)µm2 große Ausschnitte abgebildet. Die Herstellung der Dünnfilme erfolgte
in einem Zweischrittprozess. Zu Beginn wird eine Nukleationsschicht von 200 Pulsen bei
einer Frequenz von f = 1 Hz abgeschieden. Dies ermöglicht eine bessere RHEED-Kontrolle
der initialen Nukleationsphase. Anschließend wurde der Dünnfilm mit 10000 Pulsen mit
f = 10 Hz abgeschieden. Die Substrattemperatur wurde mit TSub = 480○C, ebenso wie die
Energiedichte mit εL = 2.2 J/cm2 für alle gleich gehalten. Variiert wurde der Sauerstoffpar-
tialdruck zwischen 0.0001 mbar≤ p(O2) ≤ 0.016 mbar, was einmal das Zn/O-Verhältnis und
andermal die kinetische Energie modifiziert.
Die Schichtdicke betrug d ≈ 225nm, d ≈ 250nm und d ≈ 285nm für p(O2) = 0.016 mbar,
p(O2) = 0.001 mbar respektive p(O2) = 0.0001 mbar, was bedingt ist durch die reduzierte
Streuung der Ionen mit sinkendem p(O2).
Wie weiter oben beschrieben, sind Oberflächen-Nanodrähte zu beobachten, die entlang der
c-Richtung verlaufen. Wie in Abbildung 5.18 (g) gezeigt, hat das Aspektverhältnis (Hö-
he/Breite) den kleinsten Wert für p(O2) ≤ 0.001 mbar. Für p(O2) = 0.016 mbar (a,b) sind
relativ breite und deutlich höhere Nanodrähte zu beobachten. Mit sinkendem Sauerstoff-
partialdruck werden die Drähte sukzessive schmaler bei stagnierender Länge. Eine Korre-
lation zwischen der Länge der Nanodrähte und dem Fehlschnitt der Substrate ist denkbar.
Demnach ist die Diffusion entlang der c-Richtung beschränkt durch die Terrassenbreite.
Für p(O2) = 0.001 mbar ist zu beobachten, wie die breiten Drähte für p(O2) = 0.016 mbar, auf-


































































































p(O ) = 0.016 mbar2
p(O ) = 0.001 mbar2 p(O ) = 0.0001 mbar2
(h)
Abbildung 5.18. : (2.0 × 1.0)µm2 und (10.0 × 5.0)µm2 AFM-Bilder der Oberflächen verschiede-
nerm-ZnO-Dünnfilme abgeschieden bei p(O2) = 0.016 mbar (a,b), p(O2) = 0.001
mbar (c,d) und p(O2) = 0.0001 mbar (e,f). Substrattemperatur und Energie-
dichte betrugen TSub = 480○C respektive εL = 2.2 J/cm2. Eingetragen ist die
c-Richtung des ZnO-Kristall (blaue Pfeile). (g) Veränderung der Breite, der Hö-
he und des Aspektverhältnisses der Oberflächen-Nanodrähte als Funktion von
p(O2). Zu beachten ist die für Breite und Höhe unterbrochene y-Achse. (h) Hö-
henverlauf entlang eines Mikrometers der m-orientierten ZnO-Dünnfilme ab-
geschieden bei verschiedenem p(O2). Hervorgehoben ist die beobachtete Auf-
spaltung der Drähte für p(O2) = 0.001 mbar.
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mbar fort, wo nun zwei getrennte Nanowire zu sehen sind. Eine Erklärung im Zusam-
menhang mit dem Zn/O-Verhältnis ist am wahrscheinlichsten [315, 316]. Mit zunehmend
Zn-reichen Bedingungen wird eine größere Oberflächen-Rauhigkeit dokumentiert. Dies ist
in Übereinstimmung mit den Ergebnissen dieser Arbeit. Eine Modifikation der Dynamik
der Adatome und die vorhandenen Stufenkantenbarriere führen zu einem ausgeprägterem
Wachstum inm-Richtung führt. Im Gegensatz zu c-orientierten Dünnfilmen sind keine „pit“
-artigen Defekte beobachtet wurden.
In Abbildung 5.19 ist das RHEED-Signal des (0,0) Reflexes für die ersten 200 Sekunden der
Abscheidung für den ZnO-Dünnfilm abgeschieden bei p(O2) = 0.001 mbar gezeigt. Zunächst
sinkt, im Gegensatz zum c-orientierten ZnO-Dünnfilm, mit Beginn der Züchtung, die In-
tensität, was auf eine glatte Substratoberfläche hinweist. Die Periodendauer der Oszillatio-
nen beträgt 10 Pulse/Oszillation. Die Oszillationen sind deutlich ausgeprägt, was auf einen
zwei-dimensionalen „layer-by-layer“Wachstumsmodus schließen lässt. Die Dämpfung der
Amplitude mit zunehmender Anzahl unterstreicht den beschriebenen Wachstumsmodus.
Ausgehend von einem „layer-by-layer“ Wachstum bilden sich Inselstrukturen [360], die so-
wohl in ihrer Höhe als auch in ihrer lateraler Ausdehnung zunehmen und letztlich in Nano-
wire übergehen. Mit Beginn der Abscheidung mit f = 10 Hz verschwinden die Oszillationen.






































Abbildung 5.19. : Verlauf der RHEED-Intensität als Funktion der Zeit für die ersten 200 Se-
kunden eines m-orientierten ZnO-Dünnfilms. Die PLD-Parameter sind: TSub =
480○C, p(O2) = 0.001 mbar und εL = 2.2 J/cm2. Im Einschub ist der Verlauf ei-
ner Oszillation (angegeben durch das schwarze Quadrat) im Detail dargestellt
und der Verlauf der RHEED-Intensität im Anschluss an einen Laser Puls mit
Gleichung 4.9 angepasst.
Im Einschub von Abbildung 5.19 ist die Zeitkonstante für eine Bedeckung von Θ = 40% mit
τ = (0.198±0.03) 1/s bestimmt. Dieser Wert ist für eine Substrattemperatur von TSub = 480○C
und einen Sauerstoffpartialdruck von 0.001 mbar vergleichbar zu dem für c-orientiertes
ZnO.
Im Gegensatz dazu sind für p(O2) = 0.01 mbar keine RHEED-Oszillationen beobachtet wur-
den. Im Fall von p(O2) = 0.0001 mbar treten ebenso Oszillationen auf mit einer Periodendau-
er von 11 Pulsen/Monolage. In Übereinstimmung mit den Dünnfilmen abgeschieden auf
c-ZnO-Substraten, sinkt auch hier die Wachstumsgeschwindigkeit für einen Sauerstoffpar-
tialdruck unterhalb eines Schwellwertes des Sauerstoffpartialdruck, obwohl man erwartet,
dass weniger Teilchen des Plasmas gestreut werden.
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In Abbildung 5.20 (a) ist ein XRD-Weitwinkel-2θ − ω-Spektrum des ZnO-Dünnfilms abge-
schieden bei p(O2) = 0.001 mbar gezeigt. Offensichtlich sind keine anderen Reflexe als die
(101̄0) Reflexe sowie höhere Ordnungen davon beobachtbar. Zusätzlich ist in Abbildung
5.20 (b) ein hochauflösendes 2θ −ω Spektrum des (101̄0) Reflexes des gleichen Films gezeigt.
Auch hier zeigt sich kein Hinweis auf eine andere Orientierung. In Abbildung 5.20 (a) ist
zusätzlich eine XRD-RC des (101̄0) Reflexes dargestellt. Die Halbwertsbreite beträgt FWHM
= 0.023○, was im Bereich der Halbwertsbreite des Substrates liegt.
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Abbildung 5.20. : (a) XRD-Weitwinkel-2θ−ω-Spektrum eines ZnO-Dünnfilms abgeschieden auf
einem m-orientierten ZnO-Einkristall. Mit β sind die Reflexe der Kβ Linie ge-
kennzeichnet. Der Einschub zeigt die XRD-RC des (101̄0) Reflexes. (b) hoch-
aufgelöstes XRD 2θ−ω-Spektrum des (101̄0) Reflexes. (c) Kathodolumineszenz-
spektrum bei RT für ZnO-Dünnfilme abgeschieden auf a-Saphir-, c-ZnO- und
m-ZnO-Substraten.
In Abbildung 5.20 (c) sind zum Vergleich Kathodolumineszenzspektren für einen heteroepi-
taktisch abgeschiedenen ZnO-Dünnfilm auf a-Saphir, einen homoepitaktischen
ZnO-Dünnfilm auf c-ZnO sowie einen homoepitaktischen ZnO-Dünnfilm abgeschieden auf
m-ZnO-Substrat. Die Spektren wurden bei Raumtemperatur (RT) aufgenommen mit einer
Beschleunigungsspannung von 4 kV und einem Anregungsstrom von 400 pA. Die Defekt-
induzierten Lumineszenzbanden sind stärksten ausgeprägt für den heteroepitaktischen ZnO-
Dünnfilm, wohingegen für beide homoepitaktischen Filme diese Bande von geringer Inten-
sität ist.
Um einen besseren Einblick in die bandkantennahe Lumineszenz (NBE) zu erhalten, sind in
Abbildung 5.21 (a) die unpolarisierten Photolumineszenzspektren aufgenommen bei T = 2
K der ZnO-Dünnfilme abgeschieden auf ZnO (0001)- und ZnO (101̄0)-Substraten aufgezeigt.
Neben dem freien A-Exziton (FXA) sind die Donator gebundenen Exzitonenlinien I3 und I6
ausgewiesen. Die longitudinal optischen Phononenwiederholungen (LO) der prominenten
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Linien sind markiert. Im Fall des m-ZnO-Dünnfilms ist zudem ein Peak bei E = 3.394 eV zu
beobachten. Dieser kann dem C-Exziton zugeordnet werden (FXC ). Unterstützt wird diese
Zuordnung durch die in Abbildung 5.21 (b) aufgezeigte polarisationsabhängige PL bei T = 2
K für den in (a) gezeigten m-ZnO-Dünnfilm. Es zeigt sich, dass parallel zur c-Richtung das
Maximum verschwindet, wohingegen es senkrecht zur c-Richtung deutlich auftritt.
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Abbildung 5.21. : (a) Unpolarisierte Tieftemperatur-PL-Spektrum der bandkantennahen Lumi-
neszenz für ZnO-Dünnfilme abgeschieden auf c-ZnO- und m-ZnO-Substraten
(b) Senkrecht und parallel zur c-Richtung polarisierte PL aufgenommen bei
T = 2 K für den in (a) gezeigten m-orientierten ZnO-Dünnfilm.
Einfluss der PLD-Parameter
Um den Einfluss der Variation der verschiedenen PLD-Parameter zu untersuchen, wurde
eine Serie von MgxZn1−xO-Dünnfilmen auf m-ZnO-Substraten abgeschieden. Dabei wurde
jeweils separat die Substrattemperatur zwischen 390○C ≤ TSub ≤ 660○C, der Sauerstoffparti-
aldruck zwischen 0.01 mbar ≤ p(O2) ≤ 0.0001 mbar als auch die Energiedichte zwischen 2.5
J/cm2 ≤ εL ≤ 1.9 J/cm2 variiert.
In Abbildung 5.22 (a-d) sind die Veränderung der Oberflächentopographie für p(O2) = 0.01
mbar (a), 0.001 mbar (b), 0.0001 mbar (c) und 0.00002 mbar (d) bei gleichbleibender Substrat-
temperatur TSub = 480○C und konstanter Energiedichte von εL = 2.2 J/cm2 gezeigt.
Wie im Fall von reinen ZnO-Dünnfilmen (siehe Abb. 5.18) sind für den höchsten Wert von
p(O2) die sowohl breitesten als auch höchsten Nanodrähte zu beobachten. Mit abnehmen-
dem p(O2) sinkt die laterale Periodizität. In Abbildung 5.22 (e) ist ein (2.0× 1.0)µm2 großer
Ausschnitt des ZnO-Dünnfilms abgeschieden bei p(O2) = 0.0001 mbar gezeigt. Zur besseren
Verdeutlichung ist einmal ein Nanodraht hervorgehoben und daran die im Folgenden ver-
wendeten Kenngrößen verdeutlicht. Neben der gemittelten Periodizität und der gemittelte
Höhe bestimmt aus jeweils einem Linescan für eine Vielzahl von Drähten, wird ebenso die
Länge vermessen, wie in Abbildung 5.22 (e) hervorgehoben. Reduziert man die Schichtdi-
cke, wie in Abbildung 5.22 (f) für p(O2) = 0.001 mbar verdeutlicht, ist der Übergang von ei-
nem zwei-dimensionalen hin zu einem drei-dimensionalen Wachstum über die Ausbildung
von Inselstrukturen zu beobachten.
In Abbildung 5.23 (a-d) sind die Abhängigkeiten der einzelnen Kenngrößen (Mg-Gehalt x,
Länge l, Höhe h, Periodizität) von den verschiedenen PLD-Parametern dargestellt. Mit stei-
gendem Sauerstoffpartialdruck sinkt der Mg-Gehalt als Folge der relativ stärkeren Streu-
rate der leichteren Mg-Ionen verglichen mit Zn Ionen (Abb. 5.23 (a)). Entgegengesetzt dazu
steigt die Länge der beobachteten Nanodrähte mit steigendem p(O2). In der Arbeit von Mat-
sui und Tabata [353] wird eine Abnahme der Streifenlänge von MgxZn1−xO-Oberflächen-
Nanodrähten mit steigendem x dokumentiert und wird interpretiert als Konsequenz un-
terschiedlicher Oberflächendiffusion der Zn- und Mg-Spezien auf den Seitenfacetten der
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Abbildung 5.22. : Darstellung der Oberflächentopographie in einem (5.0 × 10.0)µm2 großen
Ausschnitt für verschiedene MgxZn1−xO-Dünnfilme abgeschieden auf m-ZnO-
Substraten. Variiert wurde dabei (a-d) der Sauerstoffpartialdruck von p(O2) =
0.01 mbar (a) über 0.001 mbar (b) und 0.0001 mbar (c) hin zu 0.00002 mbar (d).
Konstant gehalten wurde dabei TSub = 480○C und εL ≤ 2.2 J/cm2. (e) Detailabbil-
dung des in (c) gezeigten MgxZn1−xO-Dünnfilms. Eingetragen ist beispielhaft
die Länge eines Oberflächen-Nanodraht, wie sie im Rahmen dieser Arbeit be-
stimmt wurde. (f) Oberflächentopographie eines MgxZn1−xO-Dünnfilms einer
geringeren Dicke.
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hoch-indizierten Ebenen. Bei der hier beobachteten inversen Tendenz ist jedoch zu berück-
sichtigen, dass mit p(O2), die Kinetik der eintreffenden Teilchen verändert wird. Zudem
ändert sich das II/VI Verhältnis zu Gunsten der II-Komponente mit steigendem p(O2).
Sowohl Höhe als auch Periodizität ebenso wie die Länge steigen mit steigendem p(O2) an.
Die Höhe zeigt ein Minimum bei p(O2) = 0.0001 mbar.
Variiert man die Substrattemperatur TSub, so ist ein proportionales Verhalten der Streifen-
länge zu TSub zu beobachten. Höhe und Periodizität hingegen haben ihre Maximalwerte im
Bereich von TSub ≈ 600○C und fallen jeweils für größere als auch für kleinere Temperaturen
ab.
Im Fall der Energiedichte εL steigen Länge und Periodizität mit steigendem εL an, wobei je-
doch die Veränderung der Periodizität klein ist verglichen mit der Schwankung des Wertes.
Die Höhe hingegen nimmt mit steigendem εL ab.
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Abbildung 5.23. : (a) Verlauf des Mg-Gehaltes x sowie der Länge der Oberflächen-
Nanodrähte (ermittelt wie in Abbildung 5.22 (e) gezeigt) als Funktion des Sau-
erstoffpartialdruckes für verschiedene m-orientierte MgxZn1−xO-Dünnfilme.
(b) Verlauf der Höhe und der Periodizität der beobachteten Oberflächen-
Nanodrähte als Funktion des Sauerstoffpartialdruckes für verschiedene m-
orientierte MgxZn1−xO-Dünnfilme. (c) Verlauf der Höhe, der Periodizität und
der Länge der Oberflächen-Nanodrähte als Funktion der Substrattemperatur
für verschiedene m-orientierte MgxZn1−xO-Dünnfilme. (d) Verlauf der Höhe,
der Periodizität und der Länge der Oberflächen-Nanodrähte als Funktion der
Energiedichte für verschiedene m-orientierte MgxZn1−xO-Dünnfilme.
Generell bleibt festzuhalten, dass sich drei Tendenzen ausbilden.
I. Erhöht man die Mobilität, entweder durch eine erhöhte kinetische Energie (p(O2), εL) oder
eine eine höhere Substrattemperatur, sinkt die Höhe der Drähte, was auf eine größere Über-
gangswahrscheinlichkeit zu niedrigen Ebenen bei der Ausbildung der Inseln und somit auf
flachere Inseln verweist. Für ZnO ist die c-Orientierung die Fläche der geringsten Energie.
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Allerdings besteht für die (101̄0) Richtung ein lokales Minimum. Senkt man die Energie der
Adatome, steigt die Wahrscheinlichkeit, dass Adatome im lokalen Minimum verbleiben und
somit ein Wachstum in m-Richtung verstärkt wird.
II. Die Periodizität als auch die Höhe der Nanowire wird am stärksten beeinflusst vom Sau-
erstoffpartialdruck. Zieht man die Resultate der RHEED-Beobachtungen hinzu, d.h. mit stei-
gendem p(O2) verschwinden die Oszillationen für ZnO-Nanowire, so zeigt sich ein schnel-
lerer Übergang hin zu einem drei-dimensionalen Inselwachstum. Dies kann einerseits be-
dingt sein durch eine reduzierte kinetische Energie, andererseits durch eine Modifikation
des II/VI Verhältnisses.
III. Für einen gegebenen Sauerstoffpartialdruck von p(O2) = 0.0001 mbar wird sowohl die
Periodizität als auch die Länge der Nanodrähte von der Energiedichte kaum beeinflusst.
Dies lässt darauf schließen, dass die Oberflächendiffusion beschränkt wird durch die Di-
mension der Seitenfacetten und nicht durch die Mobilität der Adatome. Darüber hinaus ist,
wie bereits in [353] angedeutet, zu differenzieren zwischen der Mobilität der Zn- respektive
Mg-Spezies. Im direkten Vergleich zwischen reinem ZnO- und MgxZn1−xO-Dünnfilmen
zeigen sich generell für ZnO längere Nanodrähte.
Anmerkungen zum Wachstum auf a-ZnO-Substraten
Die Abscheidung von ZnO- und MgxZn1−xO-Dünnfilmen auf a-ZnO-Substraten soll im
Rahmen dieser Arbeit nicht im Detail besprochen werden. Dennoch werden im Folgenden
einige Anmerkungen diesbezüglich gegeben, da, hinsichtlich einer Diskussion über die Ab-
scheidung auf Nicht-polaren ZnO-Oberflächen, die (112̄0)-Orientierung in den Fokus des
Interesses rückt. Eine Vielzahl von Publikationen [49, 349–351, 354, 359, 368–370] sowohl auf
r-orientierten Saphir als auch auf a-ZnO-Substraten wurde in den vergangenen Jahren ver-
öffentlicht und verdeutlicht das gestiegene Interesse. Die Mehrzahl der Arbeiten beschäftigt
sich mit einem heteroepitaktischen Ansatz. Im Fall homoepitaktisch abgeschiedener ZnO-
und MgxZn1−xO-Dünnfilme zeigen die optischen als auch die kristallinen Eigenschaften ei-
ne qualitative Verbesserung, verglichen mit heteroepitaktisch auf r-Saphir abgeschiedenen
Dünnfilmen [351, 369, 371].
Die im Rahmen dieser Arbeit hergestellten a-orientierten Strukturen sollen eine erste Ori-
entierung geben, wie die Dünnfilme beschaffen sind und als Vergleich insbesondere zu den
m-orientierten Dünnfilmen dienen.
In Abbildung 5.24 (a-d) sind die mittels AFM aufgenommenen Oberflächenstrukturen von
MgxZn1−xO-Dünnfilmen auf a-ZnO-Einkristallen für verschiedene Sauerstoffpartialdrücke
dargestellt.
Das a-ZnO-Substrat wurde vor der Züchtung in einer Sauerstoffatmosphäre von 800 mbar
für 60 min bei 1200○C ausgeheizt. Die Oberfläche war anschließend glatt (RMS ≈ 0.2 nm)
ohne Anzeichen von Strukturen des Herstellers, wie z.B. Polierschäden. Es wurden jedoch
keine vicinalen Stufenkanten festgestellt.
Zum Vergleich mit auf c- undm-orientierten Einkristallen abgeschiedenen Dünnfilmen wird
die als optimal ermittelte Substrattemperatur von TSub = 480○C eingestellt. Die Energiedich-
te wurde ebenfalls mit εL = 2.2J/cm2 gleich gewählt. Der Sauerstoffpartialdruck nahm Werte
von p(O2) = 0.01 mbar (a,d), p(O2) = 0.001 mbar (b) und p(O2) = 0.0001 mbar (c) an. In Über-
einstimmung mit der Literatur zeigt sich auch hierbei eine Vorzugsorientierung entlang der
c-Richtung. Dies wird deutlich durch senkrecht zur Vorzugsorientierung elliptisch verform-
te FFT Abbildungen der Oberfläche.
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Besonders hervorzuheben ist die geringe Rauigkeit der Oberflächen, die sich hinsichtlich
einer Verwendung innerhalb einer Quantenstruktur positiv auswirken sollte. Es sind nur
wenige Defekte zu beobachten und der für eine (2.0×2.0)µm2 große Fläche ermittelte RMS-
Wert im Bereich von wenigen Angström ist vergleichbar zu den besten berichteten Werten
für a-orientierte Dünnfilme [356, 371] (siehe Abb. 5.25 (c)). Eine atomar glatte Oberfläche ist
entscheidend für die Güte späterer Heterostrukturgrenzflächen. Wie bereits in den vorange-
gangenen Kapiteln besprochen, zeigt sich eine Abhängigkeit des Mg-Gehaltes x vom Sau-
erstoffpartialdruck. In Abbildung 5.25 (c) ist die Zunahme von x mit abnehmenden p(O2)
verdeutlicht.
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Abbildung 5.24. : (10.0 × 5.0)µm2 AFM-Abbildungen verschiedene a-orientierter MgxZn1−xO-
Dünnfilme. Bei konstanter Substrattemperatur (TSub = 480○C) und einer kon-
stanten Energiedichte ( εL = 2.2 J/cm2) wurde der Sauerstoffpartialdruck von
p(O2) = 0.01 mbar (a,d) über p(O2) = 0.001 mbar zu p(O2) = 0.0001 mbar verän-
dert. Der Mg-Gehalt beträgt 9 at%, 12 at% und 13 at% für (a), (b) respektive (c).
In (d) ist ein (2.0 × 1.0)µm2 großer Ausschnitt des Dünnfilms aus (a) hervorge-
hoben. Eingetragen ist der Kantenverlauf der c-orientierten Strukturen. In (a-c)
sind die Fouriertransformierten der Oberflächen abgebildet und die elliptische
Verformung als Folge einer Ordnung entlang der c-Richtung hervorgehoben.
Das berichtete Auftreten von Oberflächen-Nanodrähten [354, 359, 369] ist für die hier ab-
geschiedenen Dünnfilme nicht zu beobachten, was möglicherweise einerseits an der Ver-
wendung eines homoepitaktischen Substrates liegt und andererseits am hier verwendeten
Temperaturbereich [369]. Für p(O2) = 0.01 mbar ist ein (2.0×1.0)µm2 Ausschnitt gezeigt, der
die Topographie der Oberfläche detaillierter zeigt. Es sind geschwungene Strukturen zu be-
obachten (hervorgehoben durch die blauen Linien in Abb. 5.24 (d)), die in c-Richtung mäan-
dern. Die Oberflächentopographie entspricht den z.B. in [349] gezeigten Strukturen. Ebenso
wie für m-ZnO zeigt sich auch hier, dass mit sinkendem p(O2) die Oberflächenstrukturen
weniger stark ausgeprägt sind. Erneut kann ein Zusammenhang zum Zn/O-Verhältnis ge-
schlussfolgert werden [316].
In Abbildung 5.25 (a) ist ein Weitwinkel-2θ − ω Scan für den bei p(O2) = 0.001 mbar abge-
schiedenen Mg0.12Zn0.88O Dünnfilm gezeigt. Neben dem (112̄0) Reflex des ZnO ist keine
andere Phase zu erkennen. Dieses Ergebnis zeigt sich für alle a-orientierten MgxZn1−xO-
Dünnfilme. Zusätzlich sind als Einschub einmal ein hochauflösendes 2θ − ω Spektrum ge-
zeigt, in dem eine Schulter bei kleineren Winkel sichtbar ist und andermal eine Rocking
Kurve (ω-Scan um den (112̄0) Reflex) gezeigt. Die Halbwertsbreite kann zu FWHM = 0.057○
bestimmt werden. Dies ist größer als die für vergleichbar abgeschiedene a-orientierte ZnO-
Dünnfilme erzielten Halbwertsbreiten. Dennoch verweist die Halbwertsbreite des
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Mg0.12Zn0.88O Dünnfilms auf eine gute strukturelle Qualität.
Darüber hinaus ist stellvertretend in Abbildung 5.25 (b) ein KL-Spektrum des Mg0.13Zn0.87O
Dünnfilms abgeschieden bei p(O2) = 0.001 mbar dargestellt. Neben der NBE Lumineszenz
ist wie für alle homoepitaktischen Dünnfilme (unabhängig ob auf a-, c- oder m-orientiertem
Substrat) vor allem eine Defekt-bezogene Lumineszenzbande bei E ≈ 2.4 eV zu beobachten.
Das Intensitätsverhältnis dieser Bande relativ zur NBE Bande ist im Einschub von Abbil-
dung 5.25 (b) verdeutlicht.
Während für p(O2) = 0.0001 mbar die Defektbande sehr stark ausgeprägt ist, findet sich für
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Abbildung 5.25. : (a) Weitwinkel-2θ − ω Spektrum eines a-ortientierten Mg0.12Zn0.88O Dünn-
filmes. Eingetragen ist der (112̄0) Peak des a-ZnO-Substrates bei 2θ = 56.591○.
Als Einschub ist einmal das hoch-aufgelöste 2θ −ω Spektrum und andermal die
XRD-Rocking Kurve (XRD-RC) des gleichen Dünnfilmes gezeigt. Mit β wird die
Kβ benannt. (b) KL-Spektrum eines Mg0.12Zn0.82O Dünnfilmes. Unterlegt ist die
NBE Band sowie die dem Sauerstoff-Vakanzen zugeordnete Lumineszenz. Im
Einschub ist der relative Verlauf der Defektlumineszenz bezogen auf die NBE
Lumineszenz als Funktion von p(O2) abgebildet. (c) Abhängigkeit des RMS-
Wertes und des Mg-Gehaltes x von p(O2). Der Mg-Gehalt im Target betrug 4
at%.
Letztlich erweist sich ein Wert von p(O2) ≈ 0.001 mbar als optimaler Sauerstoffpartialdruck,
insbesondere hinsichtlich der optischen Eigenschaften. Obwohl für p(O2) = 0.0001 mbar der
geringste RMS-Wert bestimmt wurde, deuten einmal die Kathodolumineszenz- als auch die
Röntgenmessungen eine Verschlechterung der jeweiligen Eigenschaften für den geringsten
Sauerstoffpartialdruck an, so dass die minimal rauhere Oberflächentopographie in Kauf ge-
nommen werden kann.
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5.5. Die Herstellung von ZnO/MgxZn1−xO-Quantengrabenstrukturen auf
verschiedenen Substraten
Die vorangestellten Abschnitte geben einen Einblick in die grundlegenden Mechanismen
und Dynamiken der Abscheidung von ZnO- bzw. MgxZn1−xO-Dünnfilmen einmal hetero-
epitaktisch auf a-Saphir Substraten und andermal homoepitaktisch auf verschiedenen ZnO-
Einkristallen. Es wurde dabei herausgearbeitet, dass die entscheidenden Kenngrößen zur
Herstellung atomar glatter Grenzflächen im Wesentlichen die Mobilität der Adatome auf
der Oberfläche sowie das Zink zu Sauerstoffverhältnis sind. Die Mobilität der Adatome
wird hauptsächlich von der Substrattemperatur determiniert. Zusätzlich haben sowohl die
Energiedichte des Lasers als auch der Sauerstoffpartialdruck Einfluss.
Anzustreben ist ein zwei-dimensionales Wachstum, was erfordert, dass die Bildung von In-
selstrukturen als Folge der Übersättigung im PLD-Prozess selbst minimiert wird. Einerseits
hat die Abscheidung in einem „step-flow “ Modus den Vorteil gegenüber dem „layer-by-
layer “ Wachstumsmodus, dass Defekte, wie beispielsweise Stapelfehler, minimiert werden.
Andererseits sind nur im „layer-by-layer“ Modus RHEED-Oszillationen zu beobachten.
Im Prinzip würde man daraus folgern, dass bei gegebener Energiedichte, der Sauerstoffpar-
tialdruck und die Substrattemperatur derart zu wählen sind, dass die größtmögliche Mobi-
lität realisiert werden kann. Die Ergebnisse z.B. von Tsukazaki et. al. [263] zeigen, dass dies
generell möglich ist.
Die hier gezeigten Resultate der Dünnfilme, die in der in Abschnitt 3.1.3 beschriebenen PLD-
Kammer abgeschieden wurden, zeigen jedoch, dass mit steigender Substrattemperatur (in-
nerhalb des möglichen Temperaturbereiches) die Anzahl an „pit-artigen“ Defekten stark
ansteigt. Ein Wachstum bei geringeren Temperaturen verhindert dieses Phänomen, welches
auf zu Zn-reiche Bedingungen zurückgeführt wird. Der grundsätzlich idealste Wachstums-
modus für die Herstellung von Dünnfilmen ist der „step-flow“ Wachstumsmodus, da er im
Vergleich zum „layer-by-layer“ Modus Defekte wie Stapelfehler weitgehend vermeidet. Der
Temperaturbereich für einem „step-flow“ Modus ohne die Ausbildung von „pits“ ist klein
verglichen mit dem Temperaturbereich des stabilen „layer-by-layer“ Modus. Nichtsdesto-
trotz bestätigen die Resultate der Arbeit von M. Brandt [259], dass atomar glatte Oberflä-
chen mit Stufenhöhen von c oder c/2 für c-orientiertes ZnO und MgxZn1−xO sowohl homo-
als auch heteroepitaktisch in einem „step-flow“ Wachstum realisierbar sind.
Des Weiteren ist die Herstellung von Quantengrabenstrukturen für optoelektronische An-
wendungen ein nach wie vor interessantes Gebiet insbesondere für ZnO. Die Besonderhei-
ten, wie beispielsweise eine hohe Exzitonenbindungsenergie, sowie eine Bandlücke von 3.3
eV bei Raumtemperatur, also im Ultravioletten Spektralbereich, verstärken das Interesse.
Es soll sich hierbei auf zwei Schwerpunkte konzentriert werden.
1) Bei der Abscheidung von (0001) orientierten Quantengrabenstrukturen mittels PLD, wie
beispielsweise in den Arbeiten von S. Heitsch und M. Brandt [259, 272] ausgeführt, zeigt
sich die Schwierigkeit die Dicke des Quantengrabens akkurat zu bestimmen. Insbesonde-
re als Folge des QCSE Effektes ist es nicht möglich eine genaue Zuordnung der Breite zu
der energetischen Lage der Grabenlumineszenz zu treffen. Es bleibt die Möglichkeit von
einer Korrelation zwischen Pulszahl und Schichtdicke dickerer Filme zurückzuschließen
auf die Grabenbreite oder mittels Röntgenreflektometrie (XRR) diese zu messen. Dabei
ist jedoch ein erheblicher Fehler beinhaltet [63]. Daraus folgt, dass die erste Zielsetzung
in einer Kontrolle der Grabenbreite mittels RHEED-Oszillationen liegt, was einen persis-
tenten „layer-by-layer“ Wachstumsmodus voraussetzt.
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2) Das Auftreten des Quantum-Confined Stark Effektes auf c-orientierten Quantengraben-
strukturen ist für verschiedene Herstellungsmethoden gezeigt [46–48, 287, 288, 291, 293,
372]. Das eingebaute elektrische Feld führt zu einer Trennung der Elektronen und Löcher
im Quantengraben [373]. Lange Lebenszeiten der Exzitonen und eine schwache Emis-
sionseffizienz sind die Folge [290]. Dies kann umgangen werden, wenn entlang nicht-
polarer Richtungen gewachsen wird. Im Rahmen dieser Arbeit sollen Quantengraben-
strukturen auf nicht-polaren ZnO-Substraten realisiert werden.
5.5.1. Heteroepitaktische Quantengrabenstrukturen auf a-Saphir-Substraten
Im Hinblick auf die Ausführungen aus Abschnitt 5.4.1, insbesondere der Darstellung der
initialen Wachstumsphasen für heteroepitaktisch abgeschiedene Dünnfilme, wird folgende
Argumentation vorgeschlagen.
Auf a-Saphir beginnt das Wachstum in einem drei-dimensionalen Wachstumsmodus bevor-
zugt in c-Richtung, wie für ZnO bekannt [52, 300–303]. Abhängig von der Mobilität der
Adatome bilden sich a) wenige hohe Keime (hohe Mobilität) bzw. b) viele kleine Keime
(niedrige Mobilität). Die Tendenz Inseln mehrerer Atomlagen zu bilden, als Folge der Über-
sättigung, kann durch eine Erhöhung der Anzahl der Inseln als auch durch eine geringe la-
terale Ausdehnung derselbigen begrenzt werden. Für ZnO ist etabliert, dass für die c-Ebene
die Oberflächenenergie minimal ist. Jedoch existiert daneben ein lokales Minimum für die
m-Ebene [374]. Das bevorzugte Wachstum in c-Richtung kann somit durch eine Reduzie-
rung der Energie der Adatome (geringe Substrattemperatur) gegebenenfalls reduziert und
ein Verharren im lokalen Minimum forciert werden.
Es folgt ein verstärktes Wachstum in der Ebene. Das Zusammenlaufen der Inselstrukturen
führt im Fall von Strukturen geringer Höhe zu einer wesentlich glatteren Gesamttopogra-
phie. Darüber hinaus führen eine große Anzahl an Stufenkanten, bedingt durch eine Viel-
zahl von Inseln, zu einem erhöhten Wachstum in der Ebene. Die Stufen werden, auf Grund
der höheren Anzahl an freien Bindungen, energetisch bevorzugt.
Um glatte Grenzflächen zu generieren ist aufbauend auf dieser Argumentation die Abschei-
dung einer Pufferschicht bei geringen Substrattemperaturen TSub das Mittel der Wahl. Bei-
spielhaft werden in der Arbeit von S.Sadofev et. al. [375], für MBE hergestellte
ZnO/MgxZn1−xO-Quantengräben auf a-Saphir Substraten, glatte Grenzflächen in Kombi-
nation mit RHEED-Oszillationen gezeigt.
Im Gegensatz zur Anwendung eines Hochtemperatur ZnO-Puffers [259, 272], liegt ein er-
heblicher Vorteil darin, dass Transmissionsmessungen zur Untersuchung der Quantengra-
benstruktur zugänglich bleiben. Des Weiteren sind Lumineszenzlinien des ZnO-Puffers ver-
mieden, die, insbesondere für breite Quantengräben, mit der Lumineszenz der Grabenstruk-
tur überlagern.
Die durch die Transmissionsmessungen gegebene Möglichkeit, unabhängig von der, für
Photo- als auch Kathodolumineszenz, präsenten Stokes-Verschiebung 1, die Übergangsener-
gie des Quantengrabens zu ermitteln [273, 292] stellt eine zusätzliche Motivation der hier
aufgezeigten Diskussion dar.
Auf dem, vorher für zwei Stunden in einer 800 mbar Sauerstoffatmosphäre bei ca. 1200○C
behandelten, a-Saphir Substrat wird direkt eine Mg0.15Zn0.85O-Pufferschicht abgeschieden.
In Abbildung 5.26 (a) ist der Verlauf der RHEED-Intensität für die ersten 300 Sekunden
1Als Stokes-Verschiebung wird die Verschiebung der Wellenlänge bzw. der Frequenz von Licht zwischen Absorptions-
und Emissionswellenlänge bezeichnet
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während der Abscheidung eines entsprechenden Dünnfilms, abgeschieden bei TSub = 250○C,
p(O2) = 0.01 mbar und εL = 2.2 J/cm2, gezeigt.
Für die ersten 200 Pulse wurde eine Frequenz von f = 1 Hz verwendet. Das RHEED-
Signal des a-Saphir Substrates entlang der <112̄0>- (Abb. 5.26 (a) Bild oben links) respektive
<0001>-Richtung (Abb. 5.26 (b)) verschwindet und die RHEED-Intensität sinkt zu einem
Minimum bei ca. t = 150s ab (Abb. 5.26 (c)). Das Absinken der Intensität folgt aus dem Aus-
bilden von Nukleationskeimen des MgxZn1−xO, die sukzessive die ganze Oberfläche bede-
cken. Zu Beginn bildet sich möglicherweise eine dünne amorphe Schicht aus, angedeutet
durch ein schwaches und diffuses RHEED-Bild.
Im Detail sieht man in den ersten 150 Sekunden für jeden Puls einen kurzen starken An-
stieg der RHEED-Intensität, gefolgt von einem schnellen Absinken. Dies Verhalten wird nur
beobachtet, solange ein Signal vom Substrat zu beobachten ist.
Mit fortschreitender Abscheidung findet ein Übergang hin zum RHEED-Muster des
Mg0.15Zn0.85O Dünnfilms entlang der <112̄0>- (Abb. 5.26 (a) nach ca. t = 200 s) bzw. der
<101̄0>-Richtung (Abb. 5.26 (d)) statt. Das RHEED-Bild ist nach wie vor schwach und die
Streifen breit, was auf eine geringe kristalline Qualität bzw. kristalline Unordnung verweist.
Dies ist plausibel, bedenkt man die eingangs angesprochene unterschiedliche Symmetrie
zwischen Substrat und Schicht.
Im weiteren Verlauf steigt die Intensität des RHEED-Signals wieder an (Abb. 5.26 (e)). In die-
ser Phase hat sich herausgestellt, dass sich ein Übergang zu höheren Abscheidefrequenzen
positiv auswirkt. Eine mögliche Erklärung dafür ergibt sich aus dem bereits im Abschnitt
5.4.2 erläuterten Zusammenhang zwischen Anzahl der Wachstumskeime und Abscheide-
frequenz.
In dem in Abbildung 5.26 (a) gezeigten Fall wurde die Frequenz f = 3 Hz für weitere 150
Sekunden gewählt. Anschließend wurde die restliche Schicht mit f = 10 Hz abgeschieden.
Im Prinzip zeigt sich eine vergleichbares Verhalten für den Fall, dass man im Anschluss
an den Initiierungsschritt sofort zu f = 10 Hz wechselt. Allerdings ist die Ausprägung der
Oszillationen in diesem Fall schwächer. Zudem zeigt die Erfahrung, dass in einigen Fällen
ein zu früher Übergang zu f = 10 Hz zu deutlich rauheren Oberflächen führt, verglichen mit
dem hier beschriebenen Vorgehen. Die abgeschiedene Pufferschicht hatte ein Schichtdicke
von d ≈ 50 nm.
Die beobachteten RHEED-Oszillationen haben eine geringe Amplitude sowie eine unre-
gelmäßige Periodendauer. Ursächlich für Ersteres ist die bereits erwähnte geringe kristal-
line Qualität in den ersten Nanometern, sowie die Rauheit der Oberfläche. Letzteres ist be-
dingt durch ein nicht perfekt glattes Target während der Abscheidung. Das RHEED-Signal
(Abb. 5.26 (a) Bild links) bleibt im weiteren Verlauf weitgehend konstant. Mit zunehmender
Schichtdicke steigt die Intensität der Reflexe und sie werden schärfer.
Im Anschluss an die Abscheidung erfolgt sofort „in-situ“ ein Ausheizschritt in einer Sauer-
stoffatmosphäre bei der in der PLD-Kammer maximal möglichen Temperatur
(TThermoelement ≈ 700○C bei p(O2) = 800 mbar). Als Dauer des Ausheizschrittes wurden 20
Minuten gewählt, wobei die Trägheit sowohl des Heizers als auch der Turbopumpe zu be-
rücksichtigen sind.
Ein vergleichbares Verfahren wurde bereits von S. Sadofev et. al. [375] erfolgreich demons-
triert. Begründet wird die Temperaturbehandlung durch das Auftreten von Oberflächen
Facetten während des Wachstums in geringen Temperaturen. Durch den Zwischenschritt
kann dies kompensiert werden. Auftretende Fransen bzw. Verformungen im RHEED-Bild
(in der zitierten Arbeit V-förmige Keile), wie in Abbildung 5.26 (f) am Beispiel des Signals
entlang der <11̄00>-Richtung hervorgehoben (blauen Pfeile), bestätigen diese Beschreibung.
Die <11̄00>-Richtung wurde gewählt, da die Modifikationen am Deutlichsten zu beobachten
sind. Mit zunehmendem Wachstum beginnen die, neben dem streifenförmigen Untergrund
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<10 0>1<10 0>1<10 0>1
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Abbildung 5.26. : (a) Verlauf der RHEED-Intensität als Funktion der Zeit für die ersten 300 Se-
kunden einer Mg0.14Zn0.86O Tieftemperatur-Pufferschicht. Die rote Linie ver-
weist auf das Ende der Abscheidung mit f = 1 Hz, die grüne auf den Beginn
der Abscheidung mit f = 3 Hz. Die Veränderung des RHEED-Abbildes an den
durch Pfeilen markierten Zeiten ist zudem wiedergegeben. (b) RHEED-Abbild
des a Saphir Substrates entlang der <0001>-Richtung. (c-g) RHEED-Abbild der
aufwachsenden Mg0.14Zn0.86O Pufferschicht mit fortschreitender Schichtdicke.
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vorhandenen, kugelförmigen Spots sich glockenförmig zu verändern. Der angesprochene
Ausheizschritt lässt diese Strukturierung verschwinden und ein streifenförmiges, scharfes
RHEED-Signal entsteht (Abb. 5.26 (g)).
Die Bedeutung des Ausheizschrittes besteht im Wesentlichen aus folgenden drei Aspekten:
I. Eine Rekristallisation wird begünstigt durch das Zuführen von thermischer Energie.
II. Eine verstärkte Wechselwirkung zwischen Schraubenversetzungen erhöht die Möglich-
keit ihrer Aufhebung.
III. Eine Glättung der Oberfläche wird beobachtet. Die Anzahl an Inseln sinkt und der Ab-
stand zwischen den Selbigen wird, als Folge der steigenden Mobilität, erhöht.
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Abbildung 5.27. : (2.0 × 1.0)µm2 große Ausschnitte der Oberflächentopographien für (a) ei-
ne Mg0.14Zn0.86O-Pufferschicht, (b) Mg0.14Zn0.86O-Grundschicht und (d-f) ver-
schiedenen Mg0.14Zn0.86O-Barrierenschichten. Daneben ist in (c) ein Ausschnitt
der Oberfläche der Mg0.14Zn0.86O-Grundschicht gezeigt und die Höhenverän-
derung entlang der eingetragenen Linie angegeben. Die PLD-Paramter der ver-
schiedenen Barrierenschichten sind jeweils angegeben.
Aufbauend auf dieser „Tieftemperatur“ -Pufferschicht wird eine zweite
MgxZn1−xO-Grundschicht abgeschieden. Die Erhöhung der Substrattemperaturen (TSub ≈
330○ C) verfolgt das Ziel einer sukzessiven Optimierung der Oberflächenstruktur sowie ei-
ner Verbesserung der kristallinen Qualität. Die Schichtdicke der Mg0.14Zn0.86O-Grundschicht
betrug entweder d ≈ 35 nm oder d ≈ 70 nm.
Als Konsequenz der eingeschränkten Mobilität der Adatome auf der Oberfläche bilden sich
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für die Pufferschicht, wie in Abbildung 5.27 (a) verdeutlicht, kleine Inselstrukturen. Der(2.0 × 1.0)µm2 große Ausschnitt der Oberflächentopographie der
Mg0.14Zn0.86O-Pufferschicht zeigt, dass sich die Oberfläche aus kleinkörnigen Strukturen
mit geringen Höhenunterschieden zusammensetzt. Ein RMS-Wert von 0.592 nm
unterstreicht diese Tendenz. Der Vorteil eines derartigen Wachstums liegt in der geringen
Höhenvariation, so dass der einfallende Elektronenstrahl des RHEED-Systems nur über we-
nige Monolagen gemittelt wird. Zudem bieten sich für die einfallenden Ionen nach wie vor
eine Vielzahl an Stufenkanten, die energetisch vorteilhaft sind.
Die Beschaffenheit der Oberfläche der MgxZn1−xO-Grundschicht hingegen ist beispielhaft
in den Abbildungen 5.27 (b,c) dargestellt. Die AFM-Aufnahme eines (2.0 × 1.0)µm2 (Abb.
5.27 (b)) großen Ausschnitts der Schichtfolge bestehend aus „Tieftemperatur“ -Pufferschicht
und Mg0.15Zn0.85O -Grundschicht zeigt feinkörnige Strukturen. Die laterale Ausdehnung
der Körner hat, als Folge einer höheren TSub zugenommen, verglichen mit den Strukturen
der Pufferschicht.
Die Oberfläche zeigt über den gesamten Messbereich eine geringe Schwankung der Höhe,
was sich in einem RMS-Wert für den gesamten Messbereich von 0.435 nm niederschlägt. In
Abbildung 5.27 (c) ist zur Verdeutlichung ein (0.5×0.5)µm2 großes Teilstück hervorgehoben.
Stufenkanten von c oder c/2 sind zu beobachten und werden im Höhenverlauf entlang der
eingetragenen Linie bestätigt.
Neben der Optimierung der Oberflächentopographie ist insbesondere die Verbesserung der
kristallinen Qualität mit dem Einbringen der MgxZn1−xO-Grundschicht beabsichtigt.
Eine hohe Mosaizität der Kristallstruktur und eine Vielzahl von Defekten, wie beispiels-
weise Versetzungen, folgen aus dem geringen Wert von TSub bei der Pufferschicht. Eine
Erhöhung der Substrattemperatur in Kombination mit dem durchgeführten Ausheizschritt,
sowie einer Erhöhung der Schichtdicke führt zu einer Verbesserung der Kristallqualität.
In Abbildung 5.28 (a) sind die Weitwinkel- 2θ − ω Spektren einmal der „Tieftemperatur“
-Pufferschicht und andermal zum Vergleich der Schichtfolge bestehend aus Pufferschicht
und Mg0.14Zn0.86O -Grundschicht gezeigt.
Zusätzlich zu den Reflexen des a-Saphir Substrates sind ausschließlich Reflexe des (0001)-
orientierten MgxZn1−xO zu beobachten, was ein mehrphasiges Wachstum ausschließt. Die
Gitterkonstante für die gezeigten Dünnfilme betrug c = 0.5192 nm und c = 0.5188 nm [272].
Des Weiteren ist im Einschub gezeigt, dass für die Schichtfolge bestehend aus Puffer- und
Grundschicht eine Aufspaltung des (0004)-Reflexes in die KαI - und KαII -Linie stattfindet,
was auf schmalere Halbwertsbreiten der XRD-Reflexe und damit eine gestiegen kristalline
Ordnung verweist.
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Die eigentliche Quantengrabenstruktur besteht aus einer unteren
MgxZn1−xO-Barrierenschicht, einer ZnO-Grabenschicht, sowie einer oberen MgxZn1−xO-
Barrierenschicht, die im Folgenden als Deckschicht bezeichnet wird. Die einzelnen Teil-
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Abbildung 5.28. : (a) Weitwinkel-2θω Spektren einer Mg0.14Zn0.86O-Puffer- und einer
Mg0.14Zn0.86O-Grundschicht. Angegeben sind die jeweiligen Substratpeaks bei
2θ = 37.805○ sowie 2θ = 80.770○, die Maxima als Folge der Kβ Linie der Rönt-
gen Kathode sowie eine schematische Darstellung der Schichtstrukturen. Im
Einschub ist der (0004) Reflex der Mg0.14Zn0.86O Schichten hervorgehoben, um
die Aufspaltung der KαI und der KαII Linie zu erkennen. (b) Ablauf der Ab-
scheidung einer vollständigen heteroepitaktischen Quantengrabenstruktur un-
ter Angabe der Temperaturen für relative Zeiten. Zusätzlich ist schematisch die
gesamte Grabenstruktur dargestellt.
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schritte der gesamten Heterostruktur sind in Tabelle 5.1 zusammengefasst. Der Variations-
bereich der einzelnen PLD-Parameter ist zudem aufgelistet. Schematisch ist für eine Bei-
spielstruktur der Ablauf einer Abscheidung in Abbildung 5.28 (b) verdeutlicht. Die teilweise
langen Wartezeiten sind begründet durch die Trägheit der verwendeten Heizerkonstrukti-
on. Eine Laserheizung würde die langen Verweildauern obsolet machen. Neben dem Ablauf
ist der fertige Schichtstapel dargestellt.
Die aufgezeigten Modifikation der Energiedichte zwischen den Barriereschichten und dem
Quantengraben wird weiter unten ausführlicher diskutiert. Der Sauerstoffpartialdruck wur-
de im Detail angepasst um eine optimale Grenzflächenrauhigkeit zu gewährleisten.
Für die Barriereschichten der Quantengrabenstruktur wurden zwei verschiedene
MgxZn1−xO-Targets verwendet, im Detail handelt es sich um Targets mit 4 at% oder 6 at%
MgO zugemischt zum ZnO. In den Dünnfilmen führt dies zu Mg-Gehalten x in den
MgxZn1−xO-Dünnfilmen im Bereich von x = (0.13...0.18) respektive x = (0.20...0.25) abhän-
gig insbesondere vom Sauerstoffpartialdruck und der damit verbundenen differierenden
Streuung der Mg-Ionen relativ zu den Zn Ionen. Zusätzlich verändert sowohl die Energie-
dichte als auch die Substrattemperatur den Mg-Gehalt. Letzteres führt zu einem sukzessi-
ven Ansteigen des Mg-Gehaltes x über die ganze Struktur betrachtet, so dass die Barrieren-
schichten in der Regel den höchsten x-Wert aufweisen.
Die Oberflächentopographie verschiedener fertiger ZnO/MgxZn1−xO-
Quantengrabenstrukturen ist in den Abbildungen 5.27 (d-f) abgebildet. Wie bereits im Ab-
schnitt 5.4.1 diskutiert, zeigen sich für p(O2) = 0.01 mbar tiefe Defekte (Abb. 5.27 (d)), die
wahrscheinlich aus den Zn-reichen Bedingungen resultieren. Im Hinblick auf sich ausprä-
gende RHEED-Oszillationen, wurde ein Sauerstoffpartialdruck von p(O2) = 0.004 mbar in
Kombination mit einer Substrattemperatur TSub = 480○C erarbeitet (Abb. 5.27 (e)). Die Ober-
flächenstruktur besteht aus Inselstrukturen mit Terrassenstufen von c/2 oder c. Erhöht man
die Substrattemperatur, zeigen sich ebenfalls atomar glatte Flächen mit Stufenkanten von
c/2 oder c (Abb. 5.27 (f)). Jedoch zeigen sich für Substrattemperaturen TSub > 480○C keine
RHEED-Oszillationen, was auf ein „step-flow“ Wachstum schließen lässt.
Für die gesamte Quantengrabenstruktur ist ein „layer-by-layer“ Wachstumsmodus etabliert,
was anhand der RHEED-Oszillationen zu erkennen ist. RHEED-Oszillationen sowohl für
die MgxZn1−xO-Grundschicht als auch für die MgxZn1−xO-Barrierenschichten sind beispiel-
haft in Abbildung 5.29 (a) gezeigt. Die Abscheidefrequenz betrug f = 10 Hz. Die Perioden-
dauer der Oszillationen variiert zwischen 3 und 4 Sekunden, was, unter anderem, bedingt
ist durch leichte Unebenheiten auf dem Target, die bei hohen Frequenzen zu messbaren Un-
terschieden der Teilchenzahl pro Zeitintervall führen.
Die geringe Amplitude der Oszillationen ist, wie auch später für die Quantengrabenstruk-
turen, bedingt durch die nicht ideal glatte Oberfläche. Nichtsdestotrotz ist es möglich eine
Vielzahl von Oszillationen zu erkennen.
Im Fall der ZnO-Quantengräben (Abb. 5.29 (b)) lassen sich unter optimalen Bedingungen
über die gesamte Grabenstruktur Oszillationen messen. Ein wohl kontrollierter „layer-by-
layer“ Wachstumsmodus ermöglicht die genaue Bestimmung der Grabenbreite. Die in Ab-
bildung 5.29 (b) gezeigten Quantengräben wurden bei TSub = 480○C abgeschieden. In den
hier untersuchten Strukturen konnten Oszillationen in einem Temperaturbereich von 380○C
≤ TSub ≤ 480○C beobachtet werden. Während für geringe Temperaturen die Amplituden stär-
ker ausgeprägt waren jedoch schnell gedämpft wurden, konnten im Fall von TSub = 480○C
stetige Oszillationen über den gesamten Beobachtungsbereich detektiert werden. Für höhere
Temperaturen sind, wie im Fall der MgxZn1−xO-Schichten keine Oszillationen zu beobach-
ten, was erneut auf einen dominierenden „step-flow“ Modus verweist.
Es konnten sowohl für MgxZn1−xO-Barrierenschichten mit 4at% als auch mit 6at% MgO im
Target Oszillationen für die Quantengrabenschicht durchgängig beobachtet werden. Anzu-
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Abbildung 5.29. : (a) Abhängigkeit der RHEED-Intensität als Funktion der Zeit für
Mg0.14Zn86O-Grund-, Mg0.14Zn86O-Barrieren- und Mg0.14Zn86O-Deckschicht.
Der schematische Aufbau der Schichtstrukturen ist aufgezeigt. (b) Verlauf der
RHEED-Intensität für verschiedene Quantengräben als Funktion der Zeit.
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merken bleibt hierbei, dass aus der Periodendauer der Oszillationen für f = 10 Hz, vergli-
chen mit f = 1 Hz, etwa die doppelte Anzahl an Pulsen pro Monolage bestimmt werden
kann. Dies ist möglicherweise ein Hinweis darauf, dass, im Fall von f = 10 Hz, die Os-
zillation dem Abscheiden einer ganzen Einheitszelle entspricht, wohingegen für geringe
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Abbildung 5.30. : (a) Kathodolumineszenzspektren für ZnO/MgxZn1−xO-
Quantengrabenstrukturen aufgenommen bei Raumtemperatur. (b) Photo-
lumineszenzspektren der gleichen Quantengrabenstrukturen bei T = 5 K. Die
jeweiligen Maxima der Grabenlumineszenz sind mit Pfeilen gekennzeichnet.
Unterlegt sind die Bereiche der MgxZn1−xO-Barrierenlumineszenz (grün) und
die ZnO-Grabenlumineszenz (blau). Die Beschleunigungsspannung betrug
3kV, der Anregungsstrom 400 pA.
In Abbildung 5.30 (a) sind für verschieden Grabenbreiten die KL-Spektren bei Raumtempe-
ratur gezeigt. Neben der grün unterlegten MgxZn1−xO-Lumineszenz (0.12 ≤ x ≤ 0.15) ist die
Grabenlumineszenz (blau unterlegt) zu sehen. Die Rotverschiebung der Lumineszenzbande
mit steigender Barrierendicke folgt aus der kleineren Confinement-Energie für große Gra-
benbreiten LW. Für T = 5 K sind in Abbildung 5.30 (b) Photolumineszenzspektren der in (a)
gezeigten Quantengräben dargestellt. Erneut ist eine Rotverschiebung der Maxima mit zu-
nehmender Grabenbreite zu beobachten. Hervorgehoben ist in beiden Fällen das Maximum
der Lumineszenz des Quantengrabens einer nominellen Dicke von LW = 8.7 nm. Auffällig
für T = 5 K sind verschiedene Maxima der MgxZn1−xO-Lumineszenz. Als Folge einmal der
veränderten Substrattemperatur zwischen Grund-, Puffer- und Barrierenschicht sowie einer
leicht modifizierten Energiedichte für die obere Barrierenschicht, relativ zur unteren, ist ein
modifizierter Mg-Gehalt in den einzelnen Schichten zu beobachten. Jeweils hervorgehoben
durch Pfeile sind die Maxima der Quantengrabenlumineszenz.
Der Vergleich des theoretischen Verlaufes der Übergangsenergien bei Raumtemperatur (T
= 300 K) und bei T = 5 K als Funktion der Grabenbreite mit den experimentell ermittelten
Übergangsenergien ist in Abbildung 5.31 (a) und 5.31 (b) dargestellt. Zur besseren Einschät-
zung der Resultate wurde einmal ein Mg-Gehalt von x = 0.14 und andermal von x = 0.17 in
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der Quantengrabenstruktur gewählt.
Zur Berechnung der Übergangsenergien wird Gleichung 5.7 gelöst:
E(n) = Eg +Ee(n)+Eh(n)−Ebex, (5.7)
wobei E(n) die Übergangsenergie des n-ten direkten Überganges im Quantengraben ist. Wie
bereits eingangs erwähnt, wurde die Exzitonenbindungsenergie Ebex aus den Berechnungen
von Coli und Bajaj [283] bzw. Senger und Bajaj, [282] entnommen. In den zitierten Arbeiten
wird Ebex für die Mg-Gehalte x=0.12 und x=0.27 als Funktion der Grabenbreite bestimmt.
Zur Bestimmung der Übergangsenergie wurde Ebex auf die hier verwendeten Mg-Gehalte
interpoliert. Die damit verbundene Ungenauigkeit ist im Bereich weniger meV.
Zur Bestimmung der Confinement-Energien für Elektronen Ee(n) und Löcher Eh(n) fin-
det ein numerischer Lösungsansatzes Anwendung, der in [271] vorgeschlagen wurde. Die
Bandlücke von MgxZn1−xO wurde für den jeweiligen Mg-Gehalt gemäß [40, 272] bestimmt.
Die Bandlücke Eg des ZnO wird mit Eg = 3.369 eV bei Raumtemperatur (RT) und mit
Eg = 3.437 eV bei T = 5 K angenommen [253]. Alle weiteren zur Berechnung notwendigen
Parameter sind in Tabelle 5.2 zusammengefasst.
Tabelle 5.2. : Parameter zur Berechnung der Confinement-Energien der ZnO/MgxZn1−xO-
Quantengrabenstrukturen.
EgZnO = 3.369 eV (RT)
EgMgxZn1−xO = (3.31 ± 0.01)eV + (2.0 ± 0.1) eV×x (RT) [376]
me∥ = 0.28 m0 [280]
me⊥ = 0.24 m0 [280]
mh∥ = 0.59 m0 [274]
mh⊥ = 0.91 m0 [272]
ǫ∥ = 8.59
ǫ⊥ = 7.46
In den Abbildungen 5.31 (a,b) ist die experimentell bestimmte Übergangsenergien für LW ≥
3.0 nm bei Raumtemperatur als auch bei T = 5 K unterhalb des theoretisch errechneten
Wertes. Dies ist entweder erklärbar durch eine Dotierung im Graben oder ein Hinweis für
das Auftreten des QCSE im Selbigen. Im Fall von T = 5 K liegen für LW = 5.5 nm und
LW = 6.5 nm die beobachteten Quantengrabenübergänge unterhalb des freien Exzitons des
ZnO, jedoch oberhalb der D0X Linie 1.
Für c-orientierte ZnO/MgxZn1−xO-Quantengräben wird in verschiedenen Veröffentlichun-
gen berichtet, dass kein signifikanter QCSE beobachtet wurde [63, 272, 376]. Zum Einen ist
etabliert, dass ein Zusammenhang zwischen einer Durchmischung an der Grenzfläche, als
Folge der eindringenden Teilchen in der PLD, und einem unterdrückten QCSE besteht [48,
286, 287]. Zum Anderen ist die Möglichkeit gegeben, dass eine Dotierung, d.h. ein Über-
schuss an freien Ladungsträgern in Graben oder Barriere als Resultat einer unbeabsichtigten
Dotierung bzw. einer hohen Anregungsdichte, zu einer effektiven Abschirmung des elek-
trischen Feldes und somit zu einer Reduzierung des QCSE führt. Interessant für die Dis-
kussion ist, dass in der Publikation von Sadofev [375], die einen identischen Ansatz einer
Tieftemperatur-Pufferschicht verfolgt, kein QCSE beobachtet wird, obwohl die Proben mit
MBE hergestellt wurden.
In Abbildung 5.32 (a) sind beispielhaft die KL-Spektren zweier Quantengräben der Graben-
breite LW = 4.4 nm bzw. LW = 4.8 nm dargestellt. Die RHEED-Oszillationen des erstge-
nannten Grabens sind in Abbildung 5.29 (b) dargestellt. Deutlich sind 17 Oszillationen zu
1Als D0X wird die Lumineszenz der Rekombination eines Exzitons gebunden an einen neutralen Donator bezeichnet.
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Abbildung 5.31. : Vergleich der mittels KL und PL ermittelten experimentellen Übergangs-
energien für ZnO/MgxZn1−xO-Quantengräben mit den rechnerisch bestimm-
ten Werten einerseits bei Raumtemperatur (a) und andererseits bei T = 5 K
(b). Zusätzlich eingetragen ist die experimentell bestimmte Bandlücke des ZnO
(E = 3.296 eV) bei Raumtemperatur sowie das freie Exziton (E = 3.377 eV) und
die I6 Line (E = 3.360 eV) im ZnO bei T = 5 K.
beobachten, was, unter der Annahme der Abscheidung einer Monolage pro Oszillation, zu
der Grabenbreite der eben genannten LW = 4.4 nm führt. Mit dem Ziel einen besseren Über-
blick zu bekommen wurden hier, wie auch in allen Teilabbildungen von Abbildung 5.32,
die Spektren relativ zueinander verschoben. Die KL-Paramter sind für die in (a-c) gezeigten
Spektren mit einer Beschleunigungsspannung von 3 kV und einem Kathodenstrom von 400
pA identisch. In Abbildung 5.32 (d) wird hingegen eine Beschleunigungsspannung von 2
kV und ein Kathodenstrom zwischen 100 pA und 200 pA verwendet.
Die ZnO-Grabenschicht wurde in beiden Fällen mit einer reduzierten Energiedichte von εL ≈
1.6 J/cm2 respektive εL = 1.4 J/cm2 abgeschieden. Für die Mg0.15Zn0.85O-Barrierenschicht
wurden εL ≈ 1.9 J/cm2 bzw. εL = 1.7 J/cm2 verwendet. Die Idee hinter der Reduzierung der
Energiedichte ist, eine geringere kinetische Energie der ablatierten Ionen zu bewirken, was
wiederum zu einer geringeren Durchmischung der Grenzfläche führt [48].
Zum Vergleich ist das PL-Spektrum des Quantengrabens der Dicke LW = 8.7 nm, der in Ab-
bildung 5.30 dargestellten Grabenserie, gegeben. Für diese Struktur betrug die Energiedich-
te εL = 1.8 J/cm2 bzw. εL = 2.2 J/cm2 für ZnO-Graben- bzw. Mg0.17Zn0.83O-Barrierenschicht.
Die Maxima der Grabenlumineszenzen der beiden hervorgehobenen Quantenstrukturen
(rot und blau) liegen mit E = 3.360 eV bzw. E = 3.333 eV unterhalb des Maximums des
Überganges des Grabens mit LW = 8.7 nm (E = 3.372 eV) und damit unterhalb der Energie
des freien Exzitons im ZnO (E = 3.377 eV [253]).
Insbesondere sind die deutlichen Phononenwiederholungen im Abstand von jeweils 72 meV
zur eigentlichen Grabenlumineszenz der Gräben mit LW = 4.4 nm und LW = 4.8 nm hervor-
zuheben.
Vergleicht man die Lumineszenz der, in Abbildung 5.32 (a) diskutierten, Quantengräben
mit einem ZnO-Dünnfilm in einer Einfach-Heterostruktur, wie in Abbildung 5.32 (b) wie-
dergegeben, so zeigt sich, dass die jeweiligen Maxima im Bereich der für ZnO etablierten
Übergänge ionisierter Donator gebundener Exzitonen liegen.
Diese sind einmal der I0 Übergangs bei E = 3.372 eV und andermal die I6 Linie bei E = 3.360
eV, welche Aluminium als Donator zugeordnet wird [253], sowie ein Übergang (in [253] als
DBX bezeichnet) bei E = 3.333 eV, welcher mit strukturellen Defekten in Verbindung ge-
bracht wird. Im Fall der DBX Linie ist es plausibel anzunehmen, dass eine stark reduzierte
Energiedichte zu strukturell schlechten ZnO-Graben- als auch MgxZn1−xO-
Barrierenschichten führt, die ihrerseits mit vielen Defekten zu einer verstärkten Lumines-
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Abbildung 5.32. : (a) KL-Spektren dreier ZnO/MgxZn1−xO-Quantengräben der Dicke LW = 4.4
nm (rot) und LW = 4.8 nm (blau) sowie LW = 6.5 nm (schwarz). Der rote Graben
wurde mit einer Energiedichte von εL = 1.6 J/cm2, der blaue mit einer Ener-
giedichte von εL = 1.4 J/cm2 abgeschieden. Der schwarze Greaben hingegen
bei εL = 1.8 J/cm2. (b) Vergleich der Lumineszenz der in (a) rot bzw. blau dar-
gestellten Quantengräben mit der Lumineszenz eines ZnO-Dünnfilmes. (c) Ab-
hängigkeit der Quantengrabenlumineszenz von der Messposition auf der keil-
förmigen Probe. Die Messposition ist schematisch angegeben. (d) Quantengra-
benlumineszenz eines mit εL = 1.4 J/cm2 abgeschiedenen ZnO/MgxZn1−xO-
Quantengrabens der Dicke LW = 6.0 nm in Abhängigkeit der Messposition und
im Vergleich zum in (b) gezeigten ZnO-Dünnfilm. Alle hier gezeigten Spektren
wurden bei einer Temperatur T = 10 K gemessen.
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zenz der DBX-Linie beitragen.
Ein weiterer Aspekt der Diskussion ist Abbildung 5.32 (c) verdeutlicht. Als Folge der starren
Position des Substrates in der, in Abschnitt 3.1.3 beschriebenen, PLD-Kammer, ist ein Di-
ckengradient auf der Probe zu erwarten. Dieser bedingt, durch die leicht modifizierte Gra-
bendicke, eine Rot- bzw. Blauverschiebung der Lumineszenz des Quantengrabens, wenn
man sich zu größeren (gestrichelt gepunktete Linie) bzw. zu kleineren (gestrichelte Linie)
Dicken von einer zentralen Position entfernt. Das dies zu beobachten ist, ist in Abbildung
5.32 (c) demonstriert.
Abschließend ist in Abbildung 5.32 (d) eine Quantengrabenstruktur der Dicke LW ≈ 6.0
nm gezeigt. Hierbei ist zu erwarten, dass sich durch die größere Grabendicke, die relative
Veränderung stärker bemerkbar macht. Zudem wurde die Beschleunigungsspannung (An-
regungstiefe) als auch der Anregungsstrom klein gehalten. Man beobachtet, wiederum im
Vergleich zur Grabenstruktur mit LW = 8.7 nm aus Abbildung 5.30 (a,b), dass die Maxima
der Lumineszenz deutlich unterhalb der für einen ZnO-Dünnfilm zu erwartenden Werte
liegen. Zudem ist eine starke Abhängigkeit von der Position auf der Probe zu verzeichnen.
Die Quantengrabenstruktur wurde mit εL = 1.4 J/cm2 und εL = 1.7 J/cm2 für ZnO-Graben-
respektive Mg0.15Zn0.85O Barrierenschicht abgeschieden.
Anhand der gezeigten Resultate wird geschlussfolgert, dass ein QCSE in den Quantengrä-
ben auftritt. Dieser wird jedoch effektiv abgeschirmt, was zu divergierenden Resultaten,
abhängig von den Messbedingungen führt. Die exakte Ursache der Abschirmung ist nicht
zweifelsfrei zu klären.
Es bleibt somit festzuhalten, dass für die in Abschnitt 5.4.1 und Abschnitt 5.4.2 ermittelten
optimalen Energiedichten kein QCSE zu beobachten ist. In Übereinstimmung mit z.B. der
Arbeit von M. Brandt [48] ist dies einmal dem Fakt geschuldet, dass eine Durchmischung
der Grenzfläche als Folge der hohen kinetischen Energie der Teilchen in der PLD erfolgt.
Reduziert man die Energiedichte, erhärten sich die Hinweise auf einen QCSE. Als Folge des
kleinen Target-Substrat Abstandes in der hier verwendeten PLD-Kammer ist der Bereich der
Energiedichte der gewählt werden muss unvorteilhaft. Die strukturelle Qualität als auch die
Lumineszenzeigenschaften verschlechtern sich unter Anwendung des geringen εL.
Darüber hinaus scheint andermal eine hohe Dotierung der Schichten einen QCSE abzuschir-
men. Beispielhaft ist ein vergleichbares Verhalten in [286] gezeigt. Das Einbringen eines Do-
tierniveaus von n = 5.0 × 1018 cm−3 schirmt dabei die elektrischen Felder effektiv ab und
ein QCSE ist nicht mehr zu beobachten. Ein ebensolches Szenario ist in den hier diskutier-
ten Dünnfilmen denkbar, wobei einmal die geringe Substrattemperatur und andermal die
reduzierte Energiedichte zu Defekt-reichem Wachstum beiträgt. Die strukturellen Defekte
sind dann möglicherweise verantwortlich für eine höhere Hintergrunddotierung.
Insbesondere der letztgenannte Aspekt bedarf einer über diese Arbeit hinausreichenden Un-
tersuchung. Er kann möglicherweise eine Begründung für das eingangs erwähnte Ausblei-
ben des QCSE auch für Quantengrabenstrukturen, die mit MBE abgeschieden wurden, lie-
fern (siehe [375].
Zusammenfassung
Für die heteroepitaktische Abscheidung von ZnO/MgxZn1−xO-Quantengrabenstrukturen
mittels auf PLD a-Saphir Substraten ist es erfolgreich gelungen einen persistenten „layer-by-
layer“ Wachstumsmodus zu etablieren. Dies wurde ermöglicht durch die Abscheidung einer
MgxZn1−xO -Tieftemperatur-Pufferschicht in Kombination mit einer MgxZn1−xO-
Grundschicht. Der Wachstumsmodus konnte anhand von RHEED-Oszillationen dokumen-
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tiert werden. Über die Anzahl der Oszillationen für den gesamten Quantengraben ist es
möglich, die bisher nur indirekt zu bestimmende Grabenbreite, in-situ und exakt zu bestim-
men.
Derart hergestellte ZnO/MgxZn1−xO-Quantengrabenstrukturen zeigen eine
Rotverschiebung der Grabenlumineszenz mit steigender Grabenbreite als Folge des Quan-
tum Confinements der Ladungsträger im Quantengraben. Die beobachteten Übergangs-
energien liegen für Grabenbreiten LW ≥ 3.0 nm unterhalb der theoretisch ermittelten Ener-
gien, was auf einen QCSE verweist. Jedoch lassen sich für Strukturen hergestellt mit der op-
timalen Energiedichte εL keine Übergangsenergien der Quantengräben unterhalb der Ener-
gie Donator gebundener Exzitonen im ZnO feststellen. Erst eine deutliche Reduzierung der
Energiedichte zeitigt Übergangsenergien der Quantengräben unterhalb der
ZnO-Übergangsenergien, was, in Übereinstimmung mit vorherigen Publikationen [48], auf
die Qualität der Grenzfläche als diffizilen Aspekt bei der Herstellung von Quantengraben-
satrukturen mit PLD verweist. Des Weiteren wird eine hohe Hintergrunddotierung als Ur-
sache der Unterdrückung des QCSE benannt.
5.5.2. Anmerkungen zu homoepitaktischen Quantengrabenstrukturen abgeschieden auf
c-ZnO-Substraten
Wie bereits gezeigt wurde [48], ist für c-orientierte ZnO-Quantengrabenstrukturen ebenfalls
ein QCSE zu erwarten. Im Rahmen dieser Arbeit wurde in Abschnitt 5.4.2 die homoepi-
taktische Abscheidung von ZnO- als auch MgxZn1−xO-Dünnfilmen diskutiert. Da für die
Abscheidung von Quantengrabenstrukturen kein qualitativ neuer Aspekt auftritt, soll hier
nur kurz auf die Besonderheit der Abscheidung einer Heterostruktur eingegangen werden.
Insbesondere die Möglichkeit, durch Anwendung eines Ausheizschrittes, identisch zu dem
für heteroepitaktische QW-Strukturen, die Grenzfläche derart zu optimieren, dass zum Be-
ginn einer jeden Teilschicht RHEED-Oszillationen zu beobachten sind, wird dabei beleuch-
tet. Damit ergibt sich die Option die Grabenbreite vergleichsweise genau zu bestimmen.
Die im Folgenden diskutierten Quantengräben wurden auf c-orientierten ZnO-Einkristallen
abgeschieden. Die Substrate wurden dabei vor der Züchtung für 60 min in einer 800 mbar
Sauerstoffatmosphäre bei ca. 1200○C ausgeheizt und zeigten anschließend eine vicinale Ober-
fläche. Die Quantengrabenstrukturen bestehen aus einer unteren MgxZn1−xO-
Barrierenschicht, dem ZnO-Quantengraben, sowie einer MgxZn1−xO-Deckschicht. Erneut
fanden für die MgxZn1−xO-Schichten Targets mit 4at% MgO sowie 6at% MgO Anwendung.
Die Substrattemperatur für die Abscheidung betrug TSub = 480○C, der Sauerstoffpartial-
druck variierte zwischen p(O2) = 0.002 mbar und p(O2) = 0.02 mbar. Die Energiedich-
te wurde für die MgxZn1−xO-Schichten mit εL = 2.2 J/cm2, für die Grabenstrukturen mit
2.2 ≤ εL ≤ 1.7 J/cm2 gewählt.
In den Abbildungen 5.33 (a,b) sind beispielhaft die Oberflächentopographien zweier ty-
pischer homoepitaktischer Quantengrabenstrukturen aufgezeigt. Wie bereits für homoepi-
taktische Dünnfilme diskutiert, zeigen sich Inselstrukturen als Folge des „layer-by-layer“
Wachstumsmodus (hervorgehoben durch Pfeile). Darüber hinaus ist der vicinale Charak-
ter der Substrate zu erkennen. In Abbildung 5.33 (c) sind RHEED-Oszillationen sowohl der
MgxZn1−xO-Barrieren- als auch der ZnO-Grabenschicht abgebildet. Die Amplituden der Os-
zillationen der Barrierenschichten werden gedämpft und nach einigen Oszillationen sind
die selbigen nicht mehr zu beobachten. Die gezeigten RHEED-Oszillationen wurden bei ei-
ner Abscheidefrequenz von f = 1 Hz aufgenommen. Erhöht man die Frequenz auf f = 3
Hz oder f = 10 Hz werden über einen längeren Zeitraum Oszillationen beobachtet. Jedoch
ist deren Amplitude weniger deutlich. Die Gründe dafür wurden bereits ausführlich in Ab-
schnitt 5.4.2 diskutiert.
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Abbildung 5.33. : (a,b) (2.0 × 2.0)µm2 AFM-Bilder von homoepitaktisch abgeschiedenen c-
orientierten ZnO/MgxZn1−xO-Quantengrabenstrukturen. Die Pfeile heben die
Inselstrukturen als Folge des „layer-by-layer“ Wachstums hervor. (c) Ver-
lauf der RHEED-Signale von MgxZn1−xO Barrierenstrukturen (mit verschie-
denen Mg-Gehalten) und ZnO-Quantengräben. Zusätzlich ist schematisch
die ganze Struktur gezeigt. (d) Kathodolumineszenz eines homoepitaktischen
ZnO/MgxZn1−xO-Quantengrabens der Dicke LW = 6.2 nm für verschiedene
Beschleunigungsspannungen bei T = 5 K. (e) Kathodolumineszenzspektren des
in (c) gezeigten Quantengrabens bei Raumtemperatur. Grün unterlegt ist die
MgxZn1−xO-Barrierenlumineszenz, blau unterlegt die ZnO-Graben- und ZnO-
Substratlumineszenz.
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Eine Abscheidung in einem Intervall-PLD Verfahren könnte für die MgxZn1−xO-
Barrierenschichten zu einem durchgängigen Auftreten der Oszillationen führen, wurde je-
doch im Rahmen dieser Arbeit nicht angewendet.
Im Anschluss an die Abscheidung der unteren Mg0.19Zn81O-Barrierenschicht wurde ein
Ausheizschritt eingefügt. Für eine Dauer von 20 Minuten wurde die Struktur in einer Sauer-
stoffatmosphäre von 800 mbar bei einer Temperatur am Thermoelement von TThermoelement ≈
700○C ausgeheizt. Innerhalb dieser Phase kommt es zu einer Reorganisation der Oberflä-
chenschicht, was einmal in einer Zunahme der RHEED-Intensität und andermal in schärfe-
ren RHEED-Signalen offensichtlich wird.
Anschließend wird die ZnO-Grabenschicht bei einer Frequenz von f = 1 Hz abgeschieden.
Es wurden in einigen Fällen Oszillationen über die gesamte Züchtungsdauer beobachtet,
was eine exakte Bestimmung der Grabendicke ermöglicht. Im Anschluss wurde der Aus-
heizschritt erneut angewendet.
Die Mg0.19Zn81O-Deckschicht zeigt erneut Oszillationen. Diese waren jedoch weniger deut-
lich ausgeprägt. Wiederum führt eine Erhöhung der Frequenz zu Langzeit stabilen Oszilla-
tionen (siehe Abb. 5.33 (c) unten).
In Abbildung 5.33 (d) ist stellvertretend die Kathodolumineszenz des Quantengrabens der
Dicke LW = 6.2 nm (die entsprechenden RHEED-Oszillationen sind in Abb. 5.33 (c) gezeigt)
bei T = 5 K wiedergegeben. Die Beschleunigungsspannung wurde zwischen VBeschl = 2 kV
und VBeschl = 5 kV variiert, der Anregungsstrom betrug IA = 400 pA. Zur besseren Differen-
zierung zwischen Graben und Substratlumineszenz ist die Abhängigkeit von der eingestell-
ten Beschleunigungsspannung VBeschl dargestellt. Mit steigender Spannung erhöht sich die
Eindringtiefe, was zu einer verstärkten Lumineszenz des ZnO-Substrates mit der primären
Lumineszenzbande bei E = 3.354 eV führt. Die ermittelte Übergangsenergie des Quanten-
grabens liegt zwischen den etablierten I9 und I10 Übergängen im ZnO, wobei ersterer In-
dium als Donator zugeordnet wird [253]. Die Energie der Quantengrabenlumineszenz liegt
mit E = 3.375 eV auf dem Niveau des freien Exzitons im ZnO, jedoch nicht darunter. Die
Energiedichte wurde mit εL = 1.9 J/cm2, entsprechend der als optimal ermittelten Einstel-
lung, gewählt. In Abbildung 5.33 (e) ist die Kathodolumineszenz der Grabenstruktur bei
T = 300 K gezeigt. Aus der Lage des Maximums der MgxZn1−xO-Lumineszenz bestimmt
sich gemäß [328] ein Mg-Gehalt x = 0.31.
Homoepitaktisch abgeschiedene Quantengrabenstrukturen auf c-orientierten
ZnO-Substraten wurden im Rahmen dieser Arbeit nicht im Detail untersucht, da die zu er-
wartenden Einschränkungen der optischen Eigenschaften als Folge eines auftretenden QC-
SE für ideale Grenzflächen bereits bekannt und ausführlich diskutiert sind [45–48, 288, 289,
292]. Im Weiteren soll das Augenmerk auf nicht-polare Orientierungen gelegt und dort ein
Quantenconfinement erzielt werden.
5.5.3. Homoepitaktischen Quantengrabenstrukturen abgeschieden auf nicht-polaren
ZnO-Substraten
ZnO und seine Verbindungen MgxZn1−xO und CdxZn1−xO wurden und werden auf Grund
ihrer Eigenschaften intensiv untersucht. Insbesondere die Anwendung als Emitter in op-
toelektronischen Bauelementen ist von Interesse. Die Kombination eines direkten Halblei-
ters mit einer Bandlücke von Eg = 3.36 eV bei Raumtemperatur [40], einer Exzitonenbin-
dungsenergie von 60 meV [253], die in Qunatenheterostrukturen auf 100 meV erhöht wer-
den kann [282] und die Möglichkeit die Bandlücke gezielt durch den Einbau von Mg zu
erhöhen oder durch Cd zu verringern [376–379], eröffnet eine Vielzahl von Nutzungsmög-
lichkeiten [256, 380–382]. Der Großteil der Publikationen konzentrierte sich bisher auf polar
<0001> orientierte ZnO-Strukturen [41, 255, 383–385]. Problematisch hierbei ist jedoch, wie
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weiter oben ausgeführt, das Auftreten elektrischer Felder bedingt durch spontane und pie-
zoelektrische Polarisation in c-orientiertem ZnO. Schematisch ist die Situation in Abbildung
5.34 aufgezeigt. Als Folge der gebrochenen Inversionssymmetrie entlang der c-Richtung
kommt es zur Ausbildung einer spontanen Polarisation PSP. Zusätzlich tritt, abhängig von
der jeweiligen Zug- (ZnO auf MgxZn1−xO) oder Druckspannung (MgxZn1−xO auf ZnO),
eine piezoelektrische Polarisation PPZ auf. Die möglichen Kombinationen der unterschied-
lichen Fälle sind in (a-d) aufgezeigt. Abhängig von der Orientierung und der Schichtreihen-
folge können PSP und PPZ gleich- (a,d) oder entgegengerichtet (b,c) sein. Als Konsequenz
prägt sich in Quantengrabenstrukturen ein inneres elektrisches Feld aus und ein QCSE zu
beobachten [46, 48, 386–388]. Eine räumliche Trennung der Wellenfunktionen von Elektron
und Loch mindert die Oszillator Stärke sowie die Quanteneffizienz und ist somit kritisch
hinsichtlich einer Anwendung in Licht-emittierenden Bauelementen.
ZnO
Mg Zn Ox x1-
ZnO
Mg Zn Ox x1-
ZnO
Mg Zn Ox x1-
ZnO



















Abbildung 5.34. : (a-d) Schematische Darstellung der Verläufe der Polarisationen in c-
orientierten ZnO/MgxZn1−x-Heterostrukturen für verschiedene Konfiguratio-
nen. PSP und PPZ bezeichnen dabei den spontanen und piezoelektrischen Bei-
trag zur Polarisation.
Aus diesen Gründen steigt das Interesse an nicht-polaren Quantenstrukturen im ZnO in
den vergangenen Jahren deutlich an. Sowohl die (101̄0) als auch die (112̄0) Ebene des ZnO
treten hierbei in den Fokus der Untersuchungen [350, 351, 357, 360, 368, 389, 390]. Das Aus-
bleiben eingebauter elektrischer Felder im Zusammenspiel mit interessanten Eigenschaften,
wie beispielsweise optischer Anisotropie durch die auftretenden Auswahlregeln sowie eine
hohe elektromechanische Kopplung [357] entlang der nicht-polaren Richtungen, motivieren
die Herstellung derartiger Heterostrukturen.
nicht-polare Quantenstrukturen werden in der Literatur vor allem mit MBE [351, 372, 391]
und PLD [357, 360, 368, 390] hergestellt.
Im folgenden Abschnitt wird die Herstellung von nicht-polaren
ZnO-Quantengrabenstrukturen präsentiert. Die Strukturen wurden mittels PLD abgeschie-
den, wobei sich, auf die bereits im Abschnitt 5.4.2 diskutierten Ergebnisse bei der Abschei-
dung von nicht-polaren ZnO- und MgxZn1−xO-Dünnfilmen, gestützt wird.
Für die hier diskutiertenm-orientierten Strukturen wurde mit Blick auf eine möglichst glatte
Grenzfläche ein Bereich des Sauerstoffpartialdruckes von 0.0001 ≤ p(O2) ≤ 0.001 mbar ge-
nutzt. Wie in Abschnitt 5.4.2 beschrieben, sind für geringe Sauerstoffpartialdrücke die glat-
testen Oberflächen der Einzelschichten zu beobachten. Erhöht man p(O2) steigt die Höhe
der Oberflächen-Nanodrähte an. Die Züchtungstemperatur betrug TSub = 480○C, die Ener-
giedichte wurde, in Hinblick auf eine optimale Abscheidung, für die MgxZn1−xO-
Barrierenschichten mit εL = 2.5 J/cm2 bzw. εL = 2.2 J/cm2 und für ZnO-Quantenschichten
mit εL = 1.9 J/cm2 respektive εL = 1.7 J/cm2 eingestellt.
Für a-orientierte Strukturen sind εL und TSub gleich gewählt, wohingegen p(O2) 0.004 mbar
und 0.002 mbar für MgxZn1−xO respektive ZnO betrug.
Die Quantengrabenstrukturen wurden auf thermisch behandelten (101̄0) bzw. (112̄0) ZnO-
Einkristallen abgeschieden. Die thermische Vorbehandlung führt, wie in Abschnitt 5.4.2 be-
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schrieben, im Fall von m-orientiertem ZnO zu einer vicinalen Oberfläche mit Stufenhöhen
von c/2, wohingegen für a-orientierte Einkristalle keine vicinalen Stufen zu erkennen sind.
In beiden Fällen wurde direkt auf das Substrat eine untere MgxZn1−xO-Barrierenschicht der
Dicke 50 nm≤ d ≤ 100 nm abgeschieden. Anschließend folgt entweder ein einzelner ZnO-
Quantengraben gefolgt von einer etwa 15 nm dicken MgxZn1−xO-Deckschicht oder zwei
Quantengräben mit einer ca. 20 nm dicken MgxZn1−xO-Barriere dazwischen und der ab-
schließenden Deckschicht abgeschieden. Der dickere Graben wird dabei zuerst abgeschie-
den, um eine Absorption der Lumineszenz des dünneren Grabens zu vermeiden. Im An-














RMS = 0.30 nmRMS = 2.10 nm
(a) (b)(0001)
Abbildung 5.35. : (2.0 × 1.0)µm2 Oberflächenbilder von vollständig abgeschiedenen homoepi-
taktischen ZnO/MgxZn1−xO-Quantengrabenstrukturen abgeschieden auf m-
orientierten ZnO- (a) und auf a-orientierten ZnO-Substraten (b).
In Abbildung 5.35 sind die Oberflächentopographien, ermittelt mit AFM, für vollständig ab-
geschiedene ZnO/MgxZn1−xO-Quantengrabenstrukturen sowohl aufm-orientiertem (a) als
auch auf a-orientiertem (b) ZnO-Substraten gezeigt. In Abbildung 5.35 (a) ist das Auftreten
von, in c-Richtung orientierten, Oberflächen-Nanodrähten charakteristisch. Für a-orientierte
Quantengräben hingegen ist eine unstrukturierte Oberfläche mit einem RMS-Wert von 0.3
nm, ermittelt über eine Fläche von (2.0× 1.0)µm2, zu beobachten. Es ist plausibel anzuneh-
men, dass die gesamte Heterostruktur Grenzflächen von vergleichbarer Qualität zeigt.
Die Abscheidung der Heterostrukturen wurde mittels RHEED überwacht. Für auf m-ZnO-
Substrate gewachsene Quantengrabenstrukturen ist die Evolution der RHEED-Bilder in Ab-
bildung 5.36 aufgezeigt. Entlang des <0001> Azimut ist ausgehend vom m-ZnO-
Substratsignal (a) ein zwei-dimensionales Wachstum mit streifenförmigen Strukturen (Abb.
5.36 (b)) zu beobachten. Mit zunehmendem Wachstum ist ein Übergang hin zu einem drei-
dimensionalen Wachstum, charakterisiert durch ein zunehmend punktförmiges Bild, (Abb.
5.36 (c)) zu sehen. Im Fall von a-orientierten ZnO-Quantengrabenstrukturen ist keine signi-
fikante Veränderung des RHEED-Bildes zu beobachten. Nach einer leichten Verbreiterung
der Strukturen im RHEED-Bild, die den Übergang vom Substrat zum Dünnfilm anzeigen,
bleiben diese weitestgehend konstant im Verlauf der Abscheidung.
(a) (b) (c)
t = 0 s t = 100 s t = 400 s
m-ZnO Substrat Mg Zn O0.12 0.88 Mg Zn O0.12 0.88
<0001> <0001> <0001>
Abbildung 5.36. : RHEED-Bild entlang des <0001> Azimut für (a) ein m-orientierten ZnO-
Einkristall, sowie für eine Mg0.12Zn0.88O Barrierenschicht nach (b) t = 100 s und
(c) t = 400 s der Abscheidung.
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Das Auftreten von RHEED-Oszillationen ist, im Gegensatz zu reinen m-ZnO-Dünnfilmen
(siehe Abb. 5.19), für MgxZn1−xO-Dünnfilme direkt auf m-orientierten ZnO-Substraten
schwach ausgeprägt. Durch die kleine Amplitude sind die Oszillationen stark verrauscht.
Dennoch lassen sich, wie in Abbildung 5.37 (a) gezeigt, für die untere Mg0.12Zn0.88O Bar-
rierenschicht sowohl für f = 1 Hz als auch im Anschluss für f = 10 Hz Oszillationen beob-
achten. Zur Verdeutlichung sind die ersten 9 Oszillationen bezeichnet. Die Periodendauer
beträgt im Mittel ca. 11 Sekunden/Oszillation für f = 1 Hz bzw. 2.0 Sekunden/Oszillation
für f = 10 Hz. Dies ist entweder ein Hinweis darauf, dass im Fall von f = 10 Hz die Oszilla-
tionen einer vollständigen Einheitszelle (2 Monolagen) entsprechen oder dass die Abschei-
degeschwindigkeit reduziert wird. Ein vergleichbares Ergebnis war bereits für c-orientierte
ZnO- respektive MgxZn1−xO-Dünnfilme und Heterostrukturen erzielt wurden.
Als Folge des Entstehens von Oberflächen-Nanodrähten mit fortschreitendem Schichtwachs-
tum ist wesentlich, ob der einfallende Elektronenstrahl für die RHEED-Untersuchung paral-
lel oder senkrecht zur Orientierung der Nanodrähte und somit zur (0001) Richtung verläuft.
Im Fall einer senkrechten Orientierung sind für die weiteren Zwischenschichten keine Os-
zillationen mehr zu sehen. Für eine parallele Konfiguration hingegen, lassen sich für die
ZnO-Quantengrabenschicht Oszillationen dokumentieren. In Abbildung 5.37 (a) ist am Bei-
spiel eines Quantengrabens der Dicke LW = 3.9 nm das RHEED-Signal der ersten 60 Sekun-
den der Abscheidung abgebildet. Die Oszillationen ermöglichen eine genaue Bestimmung
der Grabendicke. Zudem verweist das Auftreten der Oszillationen auf einen zunächst zwei-
dimensionalen Wachstumsmodus auf der ausgeheizten Barrierenschicht.
Nachdem erneut ein weiterer Ausheizschritt im Anschluss an die ZnO-Grabenschicht durch-
geführt wurde, sind auch für die Mg0.12Zn0.88O-Deckschicht Oszillationen zu sehen. Die
Intensität sinkt mit Beginn der Abscheidung deutlich ab, so dass die Oszillationen stark ge-
dämpft sind. Dies deutet auf eine Aufrauhung der Oberfläche mit Beginn der Abscheidung
hin. Die Frequenz betrug f = 10 Hz. Zur besseren Hervorhebung sind die jeweiligen Maxima
der Oszillationen mit Pfeilen markiert. Im Fall einer Quantengrabenstruktur bestehend aus
zwei Gräben konnten sowohl für den zweiten Graben als auch für die zweite Deckschicht
keine RHEED-Oszillationen detektiert werden.
Für a-orientierte ZnO/MgxZn1−xO-Quantengrabenstrukturen konnten keine RHEED-
Oszillationen beobachtet werden. Dies wirft im Hinblick auf die glatte Oberflächenstruktur
sowohl des Substrates als auch der Einzelschichten Fragen hinsichtlich des Wachstumsmo-
dus auf. Es konnten jedoch auch in der Literatur keine Hinweise auf RHEED-Oszillationen
für a-orientierte ZnO/MgxZn1−xO-Quantengrabenstrukturen gefunden werden. Ob ein
„layer-by-layer“ Wachstum stattfindet kann im Rahmen dieser Untersuchung nicht beant-
wortet werden. Allerdings ist ein drei-dimensionales Wachstum unwahrscheinlich, da auf
der Oberfläche keinerlei Strukturen beobachtet werden können und die RHEED-Intensität
kaum absinkt.
In Abbildung5.37 (b,c) sind jeweils Weitwinkel-2θ − ω Spektren der abgeschlossenen
ZnO/MgxZn1−xO-Quantengrabenstrukturen einmal in (112̄0) (b) und andermal in (101̄0)
(c) Orientierung dargestellt. Zusätzlich ist im Fall von (b) zum Einen das hoch-auflösende
2θ − ω Spektrum und zum Anderen die Rocking Kurve und für (c) nur die Rocking Kurve
abgebildet.
Im Fall von a-ZnO ist im Weitwinkel-Spektrum ausschließlich der sich überlagernde Peak
aus MgxZn1−xO-Barrieren- und der ZnO-Substratreflex bei 2θ = 56.7○ zu beobachten. Im Fall
von m-ZnO hingegen zeigt sich neben dem (101̄0) und (202̄0) Reflex des Substrates ein zu-
sätzlicher schwacher Reflex bei 2θ = 56.7○. Dies bedeutet, dass fürm-orientierte MgxZn1−xO-
Dünnfilme eine (112̄0) Fremdphase auftritt. Für rein m-orientierte ZnO-Dünnfilme wurde
diese Fremdphase nicht beobachtet. Eine höhere Mobilität der Adatome durch das Einbrin-
gen von Mg führt möglicherweise zu veränderten Stufenbarrieren in den unterschiedlichen
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Abbildung 5.37. : (a) Abhängigkeit der RHEED-Intensität als Funktion der Zeit für
Mg0.14Zn0.86O-Barrierenstrukturen und ZnO-Quantengrabenstrukturen abge-
schieden auf m-orientierten ZnO-Substraten. Die rote Linie markiert das Ende
der Abscheideperiode mit f = 1 Hz, die grüne Linie markiert den Beginn der
Phase mit f = 10 Hz. Die Pfeile heben die Maxima der Oszillationen hervor.
Schematisch sind die jeweiligen Schichten angedeutet. (b) Weitwinkel-2θ − ω
Spektrum einer ZnO/Mg0.14Zn0.86O-Quantengrabenstruktur abgeschieden auf
a-ZnO. Als Einschub ist einmal die Rocking Kurve mit einer Halbwertsbreite
FWHM = 0.021○ und andermal das hoch-aufgelöste 2θ − ω Spektrum gezeigt.
In letzterem sieht man eine Schulter bei niedrigeren Winkeln bedingt durch die
Erhöhung der Gitterkonstante als Folge des Einbaus von Mg. (c) Weitwinkel-
2θ −ω Spektrum einer ZnO/Mg0.14Zn0.86O-Quantengrabenstruktur abgeschie-
den auf einem m-ZnO-Substrat. Mit β sind die Linien der Kβ Linie der Ka-
thode markiert. Der rote Pfeil verweist auf eine a-ZnO-Fremdphase für die
m-orientierten Quantengrabenstrukturen. Im Einschub ist das hoch-aufgelöste
2θ − ω Spektrum dargestellt. Die Schulter zu niedrigen Winkeln ist bedingt
durch eine Erhöhung der Gitterkonstante mit dem Einbau von Mg.
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Kristallrichtungen und begünstigt, im Fall von MgxZn1−xO, das Wachstum in die (112̄0)-
Richtung.
Im Fall der Rocking Kurven zeigt sich anhand der Halbwertsbreiten von FWHM = 0.021○ für
a- und FWHM = 0.045○ für m-orientierte Proben die gute strukturelle Qualität der Quanten-
grabenstrukturen. Im hoch-aufgelösten 2θ − ω Spektrum für a-orientierte Strukturen zeigt
sich eine Schulter bei kleineren Winkeln, die auf eine ansteigende Gitterkonstante in a-
Richtung mit steigendem Mg-Gehalt verweist. Auch für die m-orientierten Quantengraben-
strukturen (hier nicht gezeigt) ist ein solches Verhalten zu beobachten [351].
Die Lumineszenz der jeweiligen Doppelquantengrabenstrukturen – wobei ein Graben der
Dicke LW ≈ 5.8 nm als unterer Graben abgeschieden wurde und nach einer Barrierenschicht
der Dicke d ≈ 25 nm ein oberer Graben der nominellen Dicke LW ≈ 2.9 nm – bei Raumtem-
peratur als auch bei T = 5 K ist in Abbildung 5.38 (a) bzw. Abbildung 5.38 (b) aufgezeigt.
Während bei Raumtemperatur, neben der Mg0.12Zn0.88O Barrierenlumineszenz (grün un-
terlegt), nur eine breite Bande bestehend einmal aus der Lumineszenz desm- respektive des
a-orientierten ZnO-Substrates und andermal der Lumineszenz der beiden Quantengräben
(blau unterlegt) zu beobachten ist, zeigen sich für T = 5 K die jeweiligen Banden der bei-
den Gräben getrennt zwischen der Barrieren und der Substrat Lumineszenz, als Folge des
Quantum Confinements.
Die hier dargestellten Spektren wurden unpolarisiert aufgenommen. Eine genaue Untersu-
chung der polarisationsabhängigen Lumineszenz ist im Rahmen dieser Arbeit nicht beab-
sichtigt.
Die Defekt bezogene Lumineszenz bei E ≈ 2.4 eV ist bei Raumtemperatur gering ausge-
prägt, wie bei homoepitaktischen Dünnfilmen zu erwarten ist. Für T = 5 K sind, neben der
Quantengrabenlumineszenz, die Übergänge der jeweiligen ZnO-Einkristalle bei E = 3.377
eV und E = 3.375 eV, die einmal dem longitudinalen und andermal dem transversalen frei-
em Exziton im ZnO zuzuordnen sind, sowie die Übergänge bei E = 3.372 eV und E = 3.360
eV hervorgehoben. Letztere werden als I0 respektive I6 bezeichnet [253].
Die Übergangenergien der Quantengräben bei E = 3.391 eV für LW ≈ 5.8 nm und E = 3.432
eV für LW ≈ 2.9 nm sind in Abbildung 5.38 (c) in Vergleich gesetzt zu theoretischen Be-
rechnungen für T = 5 K. Daneben sind die experimentell bestimmten Übergangsenergien
für nicht-polare ZnO/Mg30Zn70O-Quantengrabenstrukturen aus [371] eingetragen. Die ge-
messenen Übergangsenergien für polare ZnO/MgxZn1−xO-Quantengräben verdeutlichen
im Vergleich zum nicht-polaren Fall den Unterschied für einmal das Vorhandensein oder das
Ausbleiben eines elektrischen Feldes entlang der Wachstumsrichtung. Die Übergangsener-
gien entsprechen im nicht-polaren Fall nahezu exakt den theoretischen Übergangsenergien.
Dem gegenüber können die polaren Werte sehr gut unter Berücksichtigung eines eingebau-
ten elektrischen Feldes von 0.53 MV/cm angepasst werden. Es wurde dabei das von Leavitt
und Little vorgeschlagene Modell [392] unter Einbeziehung der in Tabelle 5.2 gegebenen
Parameter für ZnO bzw. MgxZn1−xO.
Zusammenfassend ist die Herstellung nicht-polarer ZnO/MgxZn1−xO-
Quantengrabenstrukturen mittels PLD realisiert wurden. Für m-orientierte Strukturen ist
die Ausbildung von Oberflächen-Nanodrähten zu beobachten. Dennoch ist es möglich
RHEED-Oszillationen zu messen und mit deren Hilfe die Quantengrabenbreite exakt zu
bestimmen. Im Fall von a-orientierten Strukturen sind sehr glatte Ober- und Grenzflächen
zu verzeichnen mit RMS-Werten von einigen Zehntel Nanometer. Jedoch ist die Ausbildung
von RHEED-Oszillationen nicht beobachtet wurden.
Sowohl für (101̄0)- als auch für (112̄0)-orientierte Doppelquantengrabenstrukturen konnte
ein Quantum Confinement gezeigt werden. Die bestimmten Übergangsenergien stimmen
mit den errechneten Energien überein. Im Gegensatz zu polaren Quantengrabenstrukutren
ist keine relevante Abweichung zwischen theoretisch bestimmten und experimentell ermit-
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Abbildung 5.38. : (a) Kathodolumineszenzspektren von ZnO/Mg0.12Zn0.88O-
Doppelquantengrabenstrukturen auf a-orientiertem (rot) sowie auf m-
orientiertem ZnO-Substraten (blau). Der untere Graben hat eine Dicke von
LW = 5.8 nm, der obere eine Dicke von LW = 2.9 nm. (b) Photolumines-
zenzspektrum von ZnO/Mg0.12Zn0.88O-Doppelquantengrabenstrukturen auf
a-orientiertem (rot) sowie auf m-orientiertem ZnO-Substraten (blau). Die
Strukturen sind gleich zu den in (a) gezeigten. Farbig unterlegt ist jeweils die
Lumineszenz der Mg0.12Zn0.88O Barrieren (grün) und die ZnO-Graben- sowie
-Substratlumineszenz (blau). In (b) sind die Übergänge des longitudinalen ud
transversalen freien Exzitons im ZnO bei E = 3.377 eV und E = 3.374 eV, sowie
die Übergänge von I0 und I6 bei E = 3.372 eV respektive E = 3.360 eV markiert.
(c) Vergleich der experimentell ermittelten Quantengrabenübergangsenergien
mit theoretisch ermittelten Werten.
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telten Übergangsenergien beobachtet wurden. Es wird daraus geschlussfolgert, dass, ent-
sprechend der Erwartung für nicht-polare Strukturen, kein QCSE auftritt. Die hier aufge-
zeigte Abscheidung nicht-polarer Heterostrukturen öffnet die Möglichkeit polarisationsab-
hängige Lumineszenzmessungen zur Trennung der Beteiligung von Löchern aus dem A-,
B- oder C-Valenzband durchzuführen sowie von den positiven Eigenschaften dieser Struk-
turen im Hinblick einer Anwendung zu profitieren.
5.5.4. Abschlussbemerkungen
Im zurückliegenden Kapitel wurde die Abscheidung von ZnO- sowie MgxZn1−xO-
Dünnfilmen und Heterostrukturen einerseits heteroepitaktisch auf a-Saphir Substraten und
andererseits homoepitaktisch auf verschieden ZnO-Einkristallen verschiedener Orientierung
diskutiert.
Im ersten Teil stand die Herausarbeitung der optimalen Abscheidebdingungen für ZnO-
und MgxZn1−xO-Dünnfilmen unter Einbeziehung der in-situ Kontrollmöglichkeit des
RHEED-Systems im Fokus der Arbeit. In Auseinandersetzung mit der Arbeit von M. Brandt
[259], ist die Kontrolle der Mobilität der Ladungsträger, primär über die Substrattemperatur
und sekundär durch eine geeignete Wahl des Sauerstoffpartialdruckes in der Kammer und
der Energiedichte des Lasers, als zentraler Punkt herausgearbeitet wurden.
Zu unterscheiden ist zwischen polaren c-orientierten und nicht-polaren Dünnfilmen. Erstere
werden sowohl auf a-Saphir als auch auf c-orientierten ZnO-Einkristallen realisiert. Letztere
sind auf m- bzw. a-orientierten ZnO-Substraten abgeschieden wurden.
Für den Fall einer polaren Wachstumsrichtung wird für TSub ≥ 600○C die Ausbildung „pit“
-artiger Defekte beobachtet. In Übereinstimmung mit anderen Arbeiten ist ein Zusammen-
hang zu einem Zn-reichen Wachstum festzustellen [312, 314, 315]. Zur Vermeidung dieser
Effekte bietet sich eine Reduzierung der Substrattemperatur an, um ein Abdampfen des
Sauerstoffes zu vermeiden. Die Möglichkeit O-reiche Bedingungen gezielt einzustellen, um
eine Kompensation zu erreichen, war für die hier genutzte PLD-Kammer nicht gegeben.
Über den Sauerstoffpartialdruck lässt sich das Zn/O-Verhältnis von einem stöchiometri-
schen hin zu einem Zn-reichem Wachstum modifizieren. Ein leicht Zn-reiches Wachstum
ergibt die glattesten Oberflächentopographien, wohingegen stark Zn-reiche Bedingungen
zum Auftreten „pit“ -artiger Defekte führen.
Für heteroepitaktische Dünnfilme ist es gelungen terrassenartige, atomar glatte Oberflächen
mit Stufenhöhen von c oder c/2 sowohl für nominell reines ZnO- als auch für MgxZn1−xO-
Dünnfilme herzustellen. Diese Schichten dienen als Grundlage für die Abscheidung von
Quantengrabenstrukturen. Als Folge einer drei-dimensionalen Nukleationsphase auf
a-Saphir bilden sich Hügelstrukturen aus. Sie bilden die Grundlage für einen zwei-
dimensionalen „Burton–Cabrera–Frank“ -Wachstumsmodus.
Die Ausprägung der einzelnen Wachstumsmodi ist eindeutiger für homoepitaktische ZnO-
Dünnfilme zu beobachten. Während für TSub < 380○C ein drei-dimensionales Wachstum
mit einer kolumnaren Struktur beobachtet wird, zeigt sich im Temperaturbereich 380○C
≤ TSub ≤ 550○C ein „layer-by-layer“ Wachstum. RHEED-Oszillationen und das Ausbilden
von Inselstrukturen auf der vicinalen Oberfläche des Substrates unterstreichen die Beob-
achtung. Erhöht man die Substrattemperatur über 550○C sind keine RHEED-Oszillationen
beobachtbar. Dies verweist in Kombination mit der Oberflächentopographie auf einen „Bur-
ton–Cabrera–Frank“ -Wachstumsmodus.
Um die Problematik der Ausbildung mehrlagiger Strukturen während der Abscheidung
in der PLD zu umgehen, wird ein Intervall-PLD-Verfahren aufgezeigt. Wie in [108, 230]
dargelegt, ermöglicht dieses Verfahren durch Abscheidung einer oder weniger Monola-
gen in einem Intervall mit anschließender Reorganisation der Oberfläche, die Herstellung
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glatter und strukturell hochwertiger Dünnfilme. Für reine ZnO-Dünnfilme ist dieses Ver-
fahren aufgezeigt und ein persistenter „layer-by-layer“ Wachstumsmodus durch RHEED-
Oszillationen nachgewiesen wurden. Die Lumineszenz derartig hergestellter ZnO-
Dünnfilme zeitigt sehr schmale Halbwertsbreiten, was auf ein defektarmes Wachstum ver-
weist.
Für nicht-polarem-orientierte ZnO-Dünnfilme wird ein zunächst zwei-dimensionales Wachs-
tum berichtet, welches, mit zunehmender Schichtdicke, übergeht in die drei-dimensionale
Ausbildung von Oberflächen-Nanodrähten [353]. Dieses Wachstum konnte im Rahmen die-
ser Arbeit bestätigt werden. Das Auftreten von RHEED-Oszillationen mit Beginn der Ab-
scheidung deutet auf ein zwei-dimensionales „layer-by-layer“ Wachstum hin. Mit fortschrei-
tender Abscheidung verschwinden die Oszillationen und Nanodrähte auf der Oberfläche,
orientiert entlang der c-Richtung, werden beobachtet. Das Aspektverhältnis dieser Drähte
wird in erster Linie bestimmt durch den Sauerstoffpartialdruck, wobei eine Reduzierung
des selbigen zu einer geringen Höhe der Strukturen führt. Dies wird verstanden in Zu-
sammenhang mit einer Veränderung des Zn/O-Verhältnisses [316] hin zu Zn-reichen Be-
dingungen mit steigendem Sauerstoffpartialdruck. Dies bedingt ein forciertes Wachstum in
m-Richtung.
Atomar glatte Oberflächen mit RMS-Werten unterhalb 0.5 nm konnten für a-orientierte ZnO-
und MgxZn1−xO-Dünnfilme realisiert werden. Ebenfalls kann die Ausbildung von Ober-
flächenstrukturen orientiert in (0001)-Richtung zumindest für Sauerstoffpartialdrücke von
p(O2) ≥ 0.01 mbar nachgewiesen werden. Bleibt man unterhalb dieser Hintergrunddrücke
sind keine Strukturen auf der Oberfläche festzustellen.
Im Fall heteroepitaktischer ZnO/MgxZn1−xO-Quantengrabenstrukturen, abgeschieden auf
a-Saphir Substraten, ist die Anwendung einer Tieftemperatur-Pufferschicht gewählt wur-
den. Ein vergleichbarer Ansatz ist von S. Sadofev [375] für MBE etabliert worden. Es lassen
sich für PLD atomar glatte Grenzflächen herstellen, die erstmalig eine Beobachtung von
RHEED-Oszillationen über die gesamte Abscheidung der Grabenstruktur ermöglichen.
Die Übergangsenergien der (0001)-orientierten Quantengräben sind für Grabendicken LW ≥
3 nm unterhalb der theoretisch ermittelten Werte. Dies verweist auf die Ausbildung eines
QCSE. Lumineszenzmessungen unterstreichen diese Vermutung. Jedoch scheint das Zu-
sammenspiel zwischen einer Durchmischung der Grenzflächen [48] in Kombination mit
einer hohen Hintergrunddotierung zu einer effektiven Abschirmung der eingebauten elek-
trischen Felder zu führen.
Um die Problematik der Reduzierung der Quanteneffizienz durch eingebaute elektrische
Felder zu umgehen, sind im Rahmen dieser Arbeit nicht-polare ZnO/MgxZn1−xO-
Quantengrabenstrukturen homoepitaktisch einmal auf m- und andermal auf a-orientierten
ZnO-Einkristallen hergestellt wurden. Während im ersten Fall RHEED-Oszillationen zu Be-
ginn der Einzelschichten zu beobachten waren und einen „layer-by-layer“ Wachstumsmo-
dus andeuten, konnten für a-orientierte Strukturen keine Oszillationen beobachtet werden.
Nichtsdestotrotz kann für beide Orientierungen ein Quantum Confinement gezeigt werden.
Die Übergangsenergien der Quantengrabenstrukturen stimmen mit den theoretisch errech-
neten Energien überein, was, im Gegensatz zu polaren Strukturen, das Ausbleiben elektri-
scher Felder in Wachstumsrichtung unterstreicht. Der Verlauf der Übergangsenergien der
polar gewachsenen Quantengräben lässt sich mit einem elektrischen Feld im Quantengra-
ben von 0.53 MV/cm sehr gut anpassen. Für nicht-polare Quantengrabenstrukturen kann
der Verlauf unter feldfreien Bedingungen nachvollzogen werden.
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6. Die Herstellung und Charakterisierung von




Die Kombination der kontrollierbaren elektrischen Eigenschaften von Halbleitern mit dem
Spin-Freiheitsgrad der Ladungsträger ist eines der interessantesten Forschungsbereiche der
letzten 10 Jahre. Es wird unter dem Begriff Spintronik zusammengefasst [72]. Motiviert
wurden die Untersuchungen durch eine Vielzahl an potentiellen Anwendungen. Neben
Spin-Transistoren [73] bzw. magnetischen bipolare Transistoren [393] sowie nicht flüchtigen
magnetischen Random Access Memories (MRAM) ist die Implementierung in zukünftigen
Quantencomputer vorgeschlagen wurden.
In der Reihe der so genannten verdünnten magnetischen Halbleiter (engl.: diluted magnetic
semiconductor (DMS)) ist MnxGa1−xAs der bis dato wichtigste und am besten verstandene.
Das Einbringen von Mangan (Mn) in Galliumarsenid (GaAs) führt hierbei zu einer ferro-
magnetischen Ordnung mit einer Curie-Temperatur von maximal TC = 172 K [394]. Der fer-
romagnetische Kopplungsmechanismus basiert dabei auf einer Wechselwirkung zwischen
Ladungsträgern (in diesem Fall Löcher) und magnetischen Ionen (in diesem Fall Mn).
Zum Ende der 90er Jahre des letzten Jahrhunderts konnte eine effektive Spin-Injektion in
GaAs basierte Leuchtdioden gezeigt werden [395, 396]. Zusammen mit einem stabilen Spin-
Transport [397] im Halbleiter stellt dies die Grundlage für die Realisierung eines
Spin-Transistors dar.
Problematisch ist jedoch die Limitierung der etablierten Materialsysteme auf Temperatu-
ren deutlich unterhalb der Raumtemperatur (RT). Zu Beginn dieses Jahrtausend führten
theoretische Vorhersagen von RT Ferromagnetismus für verschiedene Halbleiter [18, 398]
zu immensen experimentellen Anstrengungen mit dem Ziel die Prognosen zu bestätigen.
Bis heute ist jedoch keine überzeugende Materialverbindung gefunden, um eine Implemen-
tierung in Bauelementen bei Raumtemperatur zu realisieren. Insbesondere die Anforderung
eines TC ≥ 300 K konnte für Halbleiter nicht realisiert werden.
Im Verlaufe der Untersuchung von DMS und insbesondere der Erforschung potentieller
Oxide fiel das Augenmerk auf neuartige Phänomene. Der experimentelle Nachweis fer-
romagnetischer Ordnungen in nominell nicht magnetischen Oxiden [75, 399–402] und die
damit verbundene Frage nach einer Erklärung des so genannten d0 Ferromagnetismus [76]
führten zu einer regen Diskussion. Damit verbundene notwendige Erklärungen über Defekt-
induzierte magnetische Ordnungen und das Einbeziehen von Oberflächeneffekten stellten
und stellen neue Herausforderungen sowohl an die Theorie wie an das Experiment.
Im Jahr 2007 wurde kubisches Mangan stabilisiertes Zirkondioxid (MnSZ) als aussichts-
reicher Kandidat für einen ferromagnetischen Halbleiter mit einer Curie-Temperatur von
TC > 500 K vorhergesagt [62]. Die Verifizierung der Prognose ist Gegenstand des folgenden
Kapitels dar. Unter diesem Gesichtspunkt werden im Rahmen dieser Arbeit zunächst die
Bedingungen herausgearbeitet, MnSZ-Dünnfilme mittels PLD kubisch zu stabilisieren. Dar-
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über hinaus werden die Dünnfilm mit Blick auf die prognostizierten Eigenschaften charak-
terisiert. So können beispielsweise optische oder elektrische Eigenschaften Anhaltspunkte
auf Übereinstimmungen und Abweichungen zwischen theoretischer Vorhersage und expe-
rimentellen Befund geben.
Nach einer kurzen theoretischen Einführung und der Charakterisierung des Substratmateri-
als Yttrium stabilisiertes Zirkondioxid (YSZ), stellt der erste Schwerpunkt die Abscheidung
von MnSZ und die strukturellen und chemischen Eigenschaften dar. Die Ausprägungen der
möglichen Phasen des Zirkondioxid, d.h der monoklinen, tetragonalen oder kubischen Kris-
tallstruktur bei Raumtemperatur, in Abhängigkeit der Mn-Gehalte und der Abscheidepara-
meter stehen im Zentrum der Untersuchung. In diesem Zusammenhang ist wesentlich in
welchen Ladungszustand Mn in die Dünnfilme eingebaut wird. Photelektronenspektrosko-
pie (XPS) sowie Elektronen paramagnetische Resonanz (EPR) wurden genutzt um Einblick
in die Valenz der in der Zirkondioxidmatrix eingebauten Mn-Ionen zu erhalten.
Den zweiten Schwerpunkt bildet die elektrische und optische Charakterisierung der MnSZ-
Dünnfilme. In Auseinandersetzung mit den Resultaten in [62] werden die zugänglichen Ei-
genschaften wie Leitfähigkeit, Ladungsträgertyp, Bandlücke oder mögliche Störstellen un-
tersucht.
Abschließend wird die im Rahmen dieser Arbeit zentrale Fragestellung nach den magne-
tischen Eigenschaften von MnSZ-Dünnfilmen untersucht und dargestellt. Im Vergleich zu
nominell undotiertem ZrO2 wird nach möglichen ferromagnetischen Ordnungen gesucht
und die Resultate mit theoretischen Aussagen verglichen.
6.2. Theoretische Grundlagen
6.2.1. Spintronik
Die Einführung des Transistors von J. Bardeen, W. Brattain und W. Shockley in den 1940er
Jahren [1] markiert den Beginn des Siegeszuges der Mikroelektronikindustrie. Die bemer-
kenswerten Ambitionen dieser Ära fanden ihren Niederschlag im Mooresches Gesetz, wel-
ches die Verdopplung der Komplexität integrierter Schaltkreise innerhalb von 24 Monaten
[4] vorhersagt und weitestgehend bis heute seine Gültigkeit behalten hat. Insbesondere die
Fähigkeit, immer kleinere Bauelemente herzustellen, ist eine entscheidende Voraussetzung
für die Erfüllung dieser „Gesetzesmäßigkeit“ .
Jedoch ist abzusehen, dass man an physikalische Grenzen stößt, wenn man den Ansatz der
auf Ladungsträger basierenden Elektronik weiterverfolgt. Die Größe der Transistoren liegt
im Bereich einiger Atomlagen, wobei hauptsächlich die sehr dünnen Gate-Oxidschichten
limitierend wirken, das für zu kleine Schichten problematische Leckströmen auftreten.
Die aufgezeigten Schwierigkeiten bzw. Herausforderungen bedingen das Beschreiten neu-
er Wege. Einer der möglichen Ansätze besteht in dem gezielten Manipulieren des Spin-
Freiheitsgrades der Ladungsträger. Diese Kombination aus Nutzung der Ladung zusammen
mit dem Spin der Ladungsträger wird als Spintronik bezeichnet [19, 403–405]. Spintronik
basierte Transistoren erlauben es sowohl Datenverarbeitung als auch Speicherung in einem
Arbeitsschritt auszuführen. Weitere Vorteile, verglichen mit konventioneller Elektronik, sind
einmal der geringe Energiebedarf nötig zur Manipulierung des Spin-Freiheitsgrades und
andermal die höhere Geschwindigkeit sowie Integrationsdichte [19, 406].
Die Grundlagen für ein Verständnis des spinabhängigen Ladungstransportes wurde in den
1930er Jahren von N. F. Mott gelegt [407, 408]. Die Ladungsträger mit Majoritätsspin und
Minoritätsspin mischen sich nicht beim Streuprozess. Die Gesamtleitfähigkeit kann daher
als Summe beider betrachtet werden. Als Konsequenz folgt, dass in ferromagnetischen Ma-
terialien der Strom Spin polarisiert ist.
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Der entscheidende Schritt zur Anwendung der Spinpolarisation in Bauelementen war die
Entdeckung des Giant magnetic resistance (GMR) (deutsch: Riesenmagnetowiderstand) [409,
410]. In Dreifach-Heterostrukturen, bestehend aus zwei ferromagnetischen Elektroden und
einer nicht magnetischen Zwischenschicht, führt ein quantenmechanischer Effekt zu einem
geringen Widerstand in paralleler Ausrichtung der Magnetisierung der beiden ferromagne-
tischen Schichten und zu einem hohen Widerstand in antiparalleler Ausrichtung. Die spi-
nabhängige Streuung der Ladungsträger ist hierbei groß und der Widerstand der Struktur
entsprechend erhöht. Der GMR Effekt wird unter anderem bei Leseköpfen von Festplatten
[411, 412] genutzt.
Die Speicherart der Festplatte ist nicht flüchtig, jedoch sind die Zugriffszeiten auf die auf der
Festplatte gespeicherten Information mit einigen Millisekunden sehr groß. In konventionel-
len Arbeitsspeichern (Random Access Memory (RAM)) bestehen die Bits aus Ladungen, die
in Kondensatoren gespeichert sind. Diese sind flüchtig, jedoch mit um Größenordnungen
geringeren Zugriffszeiten. Eine Kombination der positiven Eigenschaften beider Speicher,









Abbildung 6.1. : (a) Schematische Darstellung des Funktionsprinzips eines MRAM. Der ankom-
mende Strom, aufgeteilt in Spin up und Spin down Anteil, fließt durch die für die
Tunnelstruktur funktionale Einheit, bestehend aus zwei ferromagnetischen (FM)
Schichten separiert von einer dünnen Isolatorschicht. Dabei tunneln die Majori-
tätsladungsträger in die Majoritätszustände (Minoritätszustände) bei paralleler
(antiparalleler) Konfiguration der FM-Schichten. Hier ist der parallele Fall aufge-
zeigt, wobei der Anteil des Stromes der Minoritätsladungsträger reduziert wird.
(b) Darstellung des magnetischen Tunnelkontaktes in seiner „1“ Konfiguration
mit kleinem Widerstand und seiner „0“ Konfiguration mit großem Widerstand.
Eine Heterostruktur, die diese Anforderungen erfüllen kann, ist der sogenannte magneti-
scher Random Access Memory (MRAM). Er eröffnet die Möglichkeit, bei Zugriffszeiten um
einige 100 ns die geschriebenen Bits dauerhaft zu speichern. In Abbildung 6.1 (a) ist ver-
einfacht die Struktur eines solchen MRAM´s aufgezeigt. Der eigentliche magnetische Tun-
nelkontakt (magnetic tunnel junction MTJ) ist eine Heterostruktur bestehend aus zwei fer-
romagnetischen (FM) Dünnfilmen und einer nur wenige Nanometer dicken Isolatorschicht
dazwischen (siehe Abb. 6.1 (b)). Für die beiden FM-Schichten ist entscheidend, dass die Ma-
gnetisierungen der einen Schicht starr und die der anderen flexibel einstellbar sind. Unter
den Annahmen, dass sich a) der Spin der Elektronen während des Tunnelprozesses nicht
ändert und b) die Spin up- und Spin down-Kanäle separat voneinander betrachtet wer-
den können, folgt bei paralleler Magnetisierung der beiden ferromagnetischen Schichten ein
Tunneln der Majoritätsladungsträger (Minoritätsladungsträger) aus der einen Schicht in die
Majoritätszustände (Minoritätszuständen) der anderen Schicht. Ist die Magnetisierung der
beiden FM-Schichten antiparallel orientiert, so tunneln die Majoritätsladungsträger (Minori-
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tätsladungsträger) in die Minoritätszuständen (Majoritätszuständen) in der zweiten Schicht.
Wie angedeutet führt dies entweder zu einem geringen oder zu einem großen Widerstand
und somit zur Unterscheidung einer 1 und einer 0.
Ein weiteres Bauelement bzw. eine Heterostruktur, die den Spin-Freiheitsgrad der Ladungs-
träger ausnutzt ist der von Datta und Das vorgeschlagene Spin-Transistor [73]. Sowohl Sour-
ce als auch Drain bestehen hierbei aus ferromagnetischen Materialien (siehe Abb. 6.2). Ein
externes magnetisches Feld legt deren Magnetisierung fest. Der Kanal besteht aus einer halb-
leitenden Heterostruktur, die ein zwei-dimensionales Elektronengas bildet. Ausgehend von
der Source wird ein Spin-polarisierter Strom in den Kanal injiziert. Mit angelegtem Potential
VG am Gate präzessiert der Spin der Ladungsträger während des Durchganges durch den
Kanal. Am Drain stimmen die Spinorientierungen nicht mehr überein, was den Widerstand
erhöht. Ohne angelegte VG bleibt die Spinorientierung erhalten und der Widerstand ist ge-
ring. Vorteilhaft hierbei ist die Tatsache, dass bereits eine relativ kleine Spannung genügt





Abbildung 6.2. : Vereinfachte Darstellung des von Datta und Das vorgeschlagenen Spin-
Transistors. Die Struktur besteht aus ferromagnetischem Source und Drain, so-
wie einem halbleitenden Kanal. Über die Gatespannung VG wird eine Spinprä-
zession bewirkt.
6.2.2. Verdünnte magnetische Halbleiter
Ein Schlüsselelement zur Realisierung der zuvor vorgezeichneten Bauelemente ist die Injek-




wobei nup(EF) (ndown(EF)) die Anzahl der Ladungsträger mit Spin up (Spin down) am Fer-
mi Niveau repräsentieren. Metalle wie beispielsweise Fe, Co oder Ni weisen eine Spinpolari-
sation zwischen 40% und 50% [414] auf, wohingegen für Heusler Legierungen (z.B. NiMnS)
oder Halbmetalle (z.B. La0.7Sr0.3MnO3) Spinpolarisierungen nahe bei oder von 100% eta-
bliert sind [415–418].
Problematisch erweist sich, im Hinblick auf eine zukünftige Anwendung, die Kombinati-
on vieler ferromagnetischer Materialien mit der etablierten Halbleitertechnologie, basierend
auf Si oder GaAs. Zur Reduzierung von Kontaktwiderständen oder Tunnelbarrieren bie-
tet sich die Anwendung von ebenfalls Halbleiter basierten Ferromagneten an. In diesem
Kontext wurde eine neue Materialklasse vorgeschlagen und seit den 1980er Jahren intensiv
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untersucht. Die „verdünnten magnetsichen Halbleitern“ (engl. diluted magnetic semicon-
ductors (DMS)) basieren auf der Idee, dass die Wechselwirkung der freien Ladungsträger
mit dem Atom-Spin magnetischen Dotieratome zu spinpolarisierte Ladungsträgern führt.
Die ersten Erfolge stellten sich Ende der 1980er Jahre mit MnxIn1−xAs ein [403, 419, 420]. Es
folgte eine Fokussierung auf MnxGa1−xAs, wobei vor allem die sehr gute Kontrollierbarkeit
der n- und p-Dotierung für dieses Materialsystem sprachen. Limitierend für eine erfolg-
reiche Anwendung in konventionellen Bauelementen stellte sich jedoch die niedrige Curie-
Temperatur TC heraus. Die höchsten soweit für MnxGa1−xAs gezeigten Curie-Temperaturen
liegen bei TC = 172 K [394] bzw. bei TC = 130 K in verspannten GaAs basierten Systemen
[421]. Ein umfangreicher Überblick zu dieser Thematik ist in [422] nachzulesen.
Für eine realistische Anwendung wären jedoch Curie-Temperaturen oberhalb T = 300 K
notwendig. Ein enormer Anschub wurde für die Untersuchung von DMS im Jahre 2000
gegeben, als Dietl et al. [18] ihre Resultate zu theoretisch bestimmten Curie-Temperaturen
für eine Reihe von dotierten Halbleitern präsentierten. Auf der Basis des Zener-Modells
wird das Auftreten von ferromagnetischer Ordnung in Mn-dotierten Halbleitern mit TC >
300 K prognostiziert.
Trotz intensiver Forschungsbemühungen in den vergangenen Jahren blieb ein Durchbruch
bislang aus. Beispielsweise wurde für ZnO immer wieder das Auftreten ferromagnetischer
Ordnungen oberhalb T = 300 K publiziert (siehe [423] und die Referenzen darin). Jedoch
zeigen sich Schwierigkeiten bei der Erklärung der Ursachen der Kopplung sowie neuar-
tiger Phänomene, wie beispielsweise [424–426] die Beobachtung ferromagnetischer Ord-
nung bei undotierten ZnO. Schwierigkeiten bei der Reproduzierbarkeit der Daten aber auch
Verunreinigungen bzw. Fremdphasen erschweren die Einschätzungen (siehe [424] und die
Referenzen darin) der experimentellen Befunde. Eine Vielzahl von möglichen, insbeson-
dere auch oxidischen, Materialien wird aktuell untersucht [427–430], wobei auch für no-
minell undotierte Materialien ferromagnetische Effekte beobachtet und diskutiert werden
[399, 405, 431, 432]. Diese Arbeit stellt eine Beitrag zu dieser aktuellen wissenschaftliche
Fragestellung dar.
6.2.3. Ferromagnetische Kopplung in verdünnten magnetische Halbleitern
Um einen besseren Überblick über die Phänomene und Problemstellungen zu erhalten, die
in der Diskussion um ferromagnetische Ordnungen, sowohl in verdünnten magnetischen
Halbleitern als auch nominell undotierten Oxdiden, eine Rolle spielen, werden die Wech-
selwirkungsmechanismen im Folgenden vorgestellt. Vorangestellt sei jedoch der Hinweis,
dass eine umfassende Theorie, die alle oder zum Mindesten eine Vielzahl der auftretenden
Phänomene hinreichend beschreiben kann, nicht etabliert ist. Die Anzahl an magnetische
Ionen bzw. Dotanten ist, bezogen auf das gesamte Kristallgitter, klein, so dass eine direkte
Wechselwirkung der magnetischen Ionen untereinander nicht auftritt. Die indirekten Kopp-
lungsmechanismen spielen die entscheidende Rolle für eine ferromagnetische Ordnung im
Kristall. Obwohl ein weitestgehender Konsens darüber herrscht, dass der Ferromagnetis-
mus in DMS Systemen auf der Wechselwirkung zwischen Ladungsträgern und den loka-
lisierten Spins der Atome beruht, bleiben eine Vielzahl an Fragen ungeklärt. Ferromagne-
tismus in nominell undotierten Halbleitern oder Isolatoren kann mit diesem Ansatz nicht
hinreichend beschrieben werden.
Superaustausch
In Isolatoren ist die Anzahl an freien Ladungsträgern praktisch null, so dass eine Wech-
selwirkung basierend auf den Ladungsträgern nicht auftritt. Einen möglichen alternativen
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Kopplungsmechanismus stellt der sog. Superaustausch dar. Am Beispiel von Manganoxid
(MnO) lässt sich zeigen, dass hierbei eine Kopplung nicht benachbarter magnetischer Ionen,
vermittelt durch das zwischen Ihnen liegende Sauerstoffatom (verallgemeinert ein diama-
gnetisches Atom), auftritt.
Unter der Annahme, dass das resultierende Moment des einzelnen Atoms von dem einzel-
nen ungepaarten Elektron verursacht wird, das sich im d-Orbital befindet, ergibt sich die
Situation, dass die Elektronen der einfach besetzten Mn2+-eg-Orbitale und der dazwischen
liegenden voll besetzten O2−-Orbitale ihre kinetische Energie erniedrigen können, indem
sie durch virtuelles Hüpfen in angeregte Zustände übergehen (delokalisiert werden). Wie in
Abbildung 6.3 (a) veranschaulicht, bedingt die Hundsche Regel eine antiparallele Konstel-
lation der Spins der Mn-Ionen. Das Übergehen in einen energetisch günstigen angeregten
Zustand ist ausschließlich in einer antiferromagnetischen Konstellation möglich. Das Re-
sultat ist somit eine antiferromagnetische Wechselwirkung. Da sich beim Superaustausch
die Ladungsträger nicht real durch den Kristall bewegen sondern eine virtuelle Bewegung
stattfindet, ist dieser Mechanismus für Isolatoren von hoher Relevanz.
Doppelaustausch
Der sog. Doppelaustausch tritt in Systemen auf, bei welchen magnetische Ionen in zwei Va-
lenzzuständen vorliegen. Beispielhaft sei La1−xBaxMnO3 genannt [72, 433]. Konsequenz ist
eine ferromagnetische Kopplung, wobei ein realer Hüpfprozess der d-Elektronen ursächlich
ist. Erneut wird ein nicht-magnetisches Ion, im genannten Beispiel Sauerstoff, eingebunden.
Die Form der d-Orbitale der 3d-Übergangsmetalle ist in Folge des Einflusses des umgeben-
den Kristallfeldes stark winkelabhängig. Es kommt zu einer Entartung und damit zu einer
Aufspaltung des Energiegrundzustandes in die Energiezustände t2g und eg. Ein eg-Elektron
eines Mn3+-Ions kann unter Beibehaltung der Spinorientierung durch reale Hüpfprozesse
über ein p-Orbital des Sauerstoffs auf den eg-Zustand eines benachbarten Mn4+-Ions über-
gehen.
Die erste Hundsche Regel verlangt dabei, dass die Spinorientierung des Elektrons mit der
Orientierung der t2g Elektronen (in Abbildung 6.3 (b) als Rumpfspin bezeichnet) überein-
stimmt. Ist dies nicht der Fall, findet kein Hüpfprozess statt, wie in Abbildung 6.3 (b) aufge-
zeigt.
Mn2+ Mn2+O2-


















Abbildung 6.3. : (a) Schematische Darstellung der via Superaustausch vermittelten antifer-
romagnetischen Wechselwirkung durch virtuelle Übergänge in angeregte Zu-
stände.Das Pauliverbots verhindert eine ferromagnetische Konfiguration. (b)
Ferromagnetische Wechselwirkung vermittelt durch den Doppelaustausch. Auf
Grund der ersten Hundschen Regel kann kein Hüpfprozess in eine antiferroma-
gnetische Konfiguration erfolgen.
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Problematisch bei beiden zuvor aufgezeigten Wechselwirkungen ist letztlich, dass sie keine
weitreichende Wechselwirkung ermöglichen. In Halbleitern mit magnetischen Übergang-
metallen im Bereich weniger at% ist eine ferromagnetische Ordnung unwahrscheinlich.
Ruderman-Kittel-Kasuya-Yosida-Wechselwirkung
Die weitreichende indirekte Ruderman-Kittel-Kasuya-Yosida-Wechselwirkung (RKKY)) be-
schreibt die Kopplung zwischen lokalisierten magnetischen Momenten induziert durch Lei-
tungselektronen [434]. Der Ursprung der Wechselwirkung liegt in der Kontakt-Hyperfein-
WW zwischen dem Kernspin der Atomkerne und den Leitungselektronen [435]. Dabei wird
durch das Elektron der Kernspin polarisiert. Andere Elektronen reagieren sensitiv darauf, so
dass sich so genannte Verarmungs- und Anreicherungsschichten von Elektronen als Funkti-
on des Abstands vom Kern bilden. Ein benachbarter Kern wiederum nimmt dieses Verhal-
ten wahr, wodurch eine Kopplung zwischen den Kernen entsteht. Diese Wechselwirkung
wurde von Kasuya [436] und Yosida [437] zur Erklärung des Ferromagnetismus von Mn
in einer Kupfermatrix verwendet. Der Austausch der lokalisierten Spins der Ionen und der
Elektronenspins (die jeweils untereinander nicht wechselwirken) wird durch einen Hamil-
tonoperator vom Heisenberg-Typ beschrieben. Für die Bestimmung der Eigenwerte muss
die Störung zweiter Ordnung berechnet werden. Das Ergebnis liefert eine Energiekorrektur,





wobei S⃗i,j den Spin der Ionen am Ort i bzw j definiert. JRKKYij ist die Kopplungskonstan-
te, die als Funktion des Abstandes oszilliert. Demnach kann die Wechselwirkung entweder
ferromagnetisch mit positivem Vorzeichen oder antiferromagnetisch mit negativem Vorzei-
chen sein.
Modell der gebundenen magnetischen Polaronen
Um eine Erklärung für die beobachtete ferromagnetische Ordnung in Oxiden mit vergleichs-
weise großen magnetischen Momenten pro Übergangsmetallatom zu geben [430, 438–441],
präsentierte 2005 Coey et al. das Modell der gebundenen magnetischen Polaronen (engl.
baund magnetic polaron (BMP)) [77].
Mit steigender Donatorkonzentration beginnen die 1s Orbitale der Donatordefekte mit dem
Wasserstoffradius rH , innerhalb dessen ein Defekt-induziertes Elektron beschränkt ist, zu
überlappen. Ein Verunreinigungsband bildet sich aus. Zunächst bleiben die Elektronen lo-
kalisiert. Ab einer kritischen Donatorkonzentration nkrit wird das Verunreinigungsband je-
doch delokalisiert und es setzt metallische Leitung ein [442]. Beispielhaft erhält man im
oxidischen Halbleiter ZnO den Wert rH = 0.76 nm [77].
Als Konsequenz der Wechselwirkung der magnetischen Kationen mit den Elektronen im
Wasserstoffradius rH , bilden die Donatoren magnetische Polaronen aus, wobei die 3d-
Momente mit den Orbits koppeln [443–445] (siehe Abbildung 6.4 (a)). Sobald die Orbita-
le groß genug werden überlappen die Wasserstoffradien der Elektronen mit den Kationen
und es kommt zu ferromagnetischer Kopplung [445].
Beispielsweise gilt für Mn2+, dass die 3d-Orbitale als Spin down verfügbar sind. Wenn die
Donatorelektronen mit Spin down vorhanden sind, ist die effektive Kopplung zwischen
zwei magnetischen Verunreinigungen, welche in das gleiche Donatororbital fallen, ferro-
magnetisch. Verallgemeinert folgt demnach, dass die ferromagnetische Kopplung auftritt,
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Abbildung 6.4. : (a) Schematische Darstellung des Modells gebundener magnetischer Polaro-
nen nach [77]. Innerhalb des Wasserstoffradius des Donator Elektrons kommt es
zur antiparallelen Kopplung an Störstellen, deren d-Schale halbvoll oder mehr
als halb voll ist. (b) Magnetisches Phasendiagramm eines verdünnten magneti-
schen Halbleiters nach [77]. xp und δp entsprechen der Perkolationsschwelle von
Kation und Donator-Polaron. γ repräsentiert das Verhältnis des Radius des was-
serstoffartigen Donator Orbitals zum Bohr Radius.
wenn die 3d-Schale weniger als halb voll besetzt ist. Die Wechselwirkung ist antiferroma-
gnetisch, wenn die 3d-Schale halb voll oder mehr als halb voll gefüllt ist. Eine steigende De-
fektdichte resultiert ab einer Perkolationsschwelle von δ = nDefekt/nO für γ3δp ≈ 4.3 (γ = ǫ mm∗
mit ǫ, m und m∗ als dielektrische Konstante, Elektronenmasse und effektive Masse des Do-
natorelektrons) in einer weitreichenden ferromagnetische Ordnung. Die Ausprägung der
magnetischen Ordnung hängt stark von der Perkolationsschwelle einmal der Polaronen δp
und andermal der Kationen xp ab. Der Verlauf der Ordnung in Abhängigkeit dieser zwei
Parameter ist in Abbildung 6.4 (b) hervorgehoben. Oberhalb δp und xp tritt ferromagneti-
sche bzw. antiferromagnetische Kopplung auf, wobei der Antiferromagnetismus aus dem
auftretenden Superaustausch resultiert. Für x < xp führt der Superaustausch zu keiner weit-
reichenden Wechselwirkung, so dass δ > δp eine ferromagnetische Ordnung bedingt.
Mean-field Zener Modell
Das von Dietl und Ohno vorgestellte Mean-field Zener Modell [18, 446] beschreibt eine
Loch-basierte ferromagnetische Wechselwirkung zwischen lokalisierten Spins magnetischer
Ionen. Vergleichbar zum vorher beschriebenen RKKY-Modell führen räumlich delokalisier-
te bzw. schwach lokalisierte Löcher im Halbleiter zu einer Wechselwirkung zwischen La-
dungsträger und Atomspins, was wiederum zu einer Korrelation der Atomspins selbst führt.
Explizit einbezogen wird einmal eine Ladungsträgerkorrelation und andermal die Anisotro-
pie der Austauschwechselwirkung als Folge der Spin-Bahn Kopplung. Auf der Grundlage
dieses theoretischen Ansatzes wurden für verschiedene Halbleiter die Curie-Temperaturen
TC prognostiziert, was einen enormen Widerhall in der wissenschaftlichen Gemeinschaft
auslöste [18]. Insbesondere die magnetischen Eigenschaften von ZnO rückten in das Inter-
esse der Forschung.
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6.3. Mangan stabilisiertes Zirkondioxid als möglicher DMS
Im Jahr 2007 wurde ein weiteres Material in die Riege der Kandidaten für eine verdünnten
magnetischen Halbleiter mit einer Curie-Temperatur TC oberhalb Raumtemperatur aufge-
nommen. In der Arbeit von Ostanin et al. [62] wird, basierend auf ab initio Elektronenstruk-
turberechnungen, Mn stabilisiertes Zirkondioxid als mögliches ferromagnetischen Material
vorgeschlagen. Wie in Abbildung 6.5 (a) dargestellt ist es gemäß den theoretischen Berech-
nungen möglich abhängig vom Mn-Gehalt x einen Wert von TC deutlich oberhalb T = 300
K zu realisieren, wobei zu berücksichtigen ist, dass die Berechnungen auf kubisch stabi-
lisiertem Zirkondioxid aufbauen. Verringert wird jedoch die Curie-Temperatur durch das
Auftreten von Sauerstoff-Vakanzen (siehe Einschub von Abb. 6.5).
(a) (b)
Abbildung 6.5. : (a) Abhängigkeit der Curie-Temperatur TC von der Mn-Konzentration in kubi-
schem Zirkondioxid aus [62]. Der Einschub zeigt die Veränderung von TC für
Zr0.75Mn0.25O2 als Funktion der unrelaxierten Sauerstoff-Vakanzen. (b) Spin-
aufgelöste Zustandsdichte (DOS) von Zr0.75Mn0.25O2 aus [62] (Superzell-Ansatz
(blaue Linie) und „coherent-potential approximation“ (CPA) (rote Linie) und rei-
nes ZrO2 (grün gestrichelte Linie)).
Darüber hinaus wird gezeigt, dass sich, durch den Einbau von Mn auf Zirkonplatz im Gitter,
in der Zustandsdichte (engl. density of states (DOS)) ein halbmetallischer Zustand bei T = 0
K ausprägt (siehe Abb. 6.5 (b)).
Die wichtigsten Resultate der theoretischen Arbeit von Ostanin et al. lassen sich wie folgt
zusammenfassen:
• Für kubisch stabilisiertes Zirkondioxid führt der Einbau von Mn zu einer ferromagne-
tischen Ordnung mit einer Curie-Temperatur TC oberhalb T = 300 K abhängig vom
Mn-Gehalt.
• Das Auftreten von Sauerstoff-Vakanzen reduziert TC.
• Ein halbmetallischer Zustand mit deutlich ausgeprägten Mn korrelierten Zuständen in
der Bandlücke Eg des Zirkondioxids wird für den Einbau von Mn prognostiziert.
Anschließend wurden theoretische Resultate publiziert, die die Voraussagen bestätigt, wo-
bei unterschieden wurde zwischen Mn substitutionell auf Zirkonplatz oder interstitiell ein-
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gebaut [74]. In beiden Fällen tritt ein halbmetallischer Charakter sowie Ferromagnetismus
unter bestimmten Bedingungen auf, wobei der interstitielle Einbau eher schwächere Ergeb-
nisse zeigt.
6.4. Das Material Zirkondioxid
6.4.1. Die Phasen des Zirkondioxids
Zirkondioxid (ZrO2) kann in vier möglichen kristallinen Phasen vorliegen [447–450]. Bei
Raumtemperatur ist reines ZrO2 monoklin mit der Raumgruppe P21/c. Oberhalb einer kri-
tischen Temperatur Tm−t findet ein Phasenübergang erster Ordnung statt und eine Struktur-
änderung hin zu einer tetragonalen Phase tritt auf. Die Angaben für Tm−t variieren abhängig
von der jeweiligen Quelle leicht zwischen Tm−t = 1075○C [451] und Tm−t = 1170○C [449]. Die
Raumgruppe der tetragonalen Phase ist P4c/nmc. Ab einer Temperatur von T = 2360○C
liegt eine kubisch-flächenzentrierte Kristallstruktur in Fluorit-Struktur (Fm3̄m) vor. Diese
ist stabil bis zum Schmelzpunkt. Unter hohen Drücken existiert mit der rhombohedrischen
Phase noch eine vierte Kristallstruktur, wobei zwei Modifikationen vorliegen. Im Rahmen
dieser Arbeit wird die rhombohedrischen Phase nicht näher beleuchtet. Ein Überblick über
die verschiedenen Phasen in Abhängigkeit von einmal der Temperatur T und andermal des


























Abbildung 6.6. : Schematische Darstellung der Einheitszellen für kubisches, tetragonales und
monoklines ZrO2.
In Abbildung 6.6 sind schematisch die drei erstgenannten Kristallstrukturen dargestellt. In
kubischen ZrO2 (c) in seiner Fluorit Struktur ist jedes Metall-Ion regulär achtfach koordi-
niert, wobei alle Zr-O Bindungen gleiche Länge haben.
In der tetragonale Phase (t) hingegen ist die achtfache Koordination der Zr4+ Ionen verzerrt.
Geometrisch wird die t-Phase durch eine Verschiebung der Sauerstoffatome entlang der c-
Achse erhalten. Einhergehend ist eine Veränderung der Gitterkonstanten.
Im monoklinen ZrO2 (m) sind die Zr-Atome siebenfach koordiniert. Weiterhin sind Schich-
ten von dreieckig koordinierten OI -Zr3 Schichten und tetraedrisch koordinierte OII -Zr4 zu
beobachten. Die Zr Atomschichten liegen parallel zur (100) Ebene getrennt von OI und OII
Atomen.
Die strukturellen Parameter der verschiedenen Phasen sind in Tabelle 6.1 zusammengefasst.
Stabilisierung der Hochtemperatur Phasen im Zirkondioxid
Eine der interessantesten Eigenschaften des ZrO2 ist die Möglichkeit durch Beimischung
von nieder-valenten Dotanten die tetragonale bzw. kubische Hochtemperatur Phase zu ge-
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Tabelle 6.1. : Strukturparameter der verschiedene Phasen des ZrO2.
Monoklin Tetragonal Kubisch
Raumgruppe P21/c P42/nmc Fm3̄m
Gitterkonstanten a = 0.5150 nm
(JCPDS-No
88-2390)
a = 0.5084 nm
[454]
a = 0.5110 nm
[454]
b = 0.5208 nm c = 0.5183 nm
[454]




0.14261 nm 0.13397 nm 0.13343 nm
ringeren Temperaturen zu stabilisieren [448, 449, 455–458]. Während für reines ZrO2 gilt,
dass bei T = 0 K die Energie der verschiedenen Phasen in der Reihe Em < Et < Ec geordnet
sind, führt der Einbau von divalenten bzw. trivalente Ionen auf Zr-Gitterplatz zur Stabilisie-
rung der kubischen Phase bis zu Raumtemperatur. Eine der Ursachen, die im Weiteren noch
diskutiert wird, ist die Ausbildung von Sauerstoff-Vakanzen. Die nieder-valenten Ionen
bedingen eine Ladungskompensation und damit das Entstehen von Sauerstoff-Vakanzen
[448, 455, 459]. Die nächsten Nachbaratome um die Vakanz relaxieren, was zu einer kubische
Struktur führt. Darüber hinaus sind weitere Faktoren, wie beispielsweise eine Veränderung
der dielektrischen Funktion [448] oder der Einfluss der Oberflächenenergie [460] zu berück-
sichtigen. Letzteres führt zu deutlich weniger notwendigen Fremdatomen zur Stabilisierung
in Nanostrukturen oder Körnern.
Die zur Stabilisierung am häufigst genutzten Oxide sind MgO, CaO und Y2O3 [454, 461,
462]. Aus der Stabilisierung der Hochtemperaturphasen ergeben sich eine Vielzahl von An-
wendungsmöglichkeiten. So wird beispielsweise Yttrium stabilisiertes Zirkondioxid (YSZ)
auf Grund seiner geringen Wärmeleitfähigkeit als Wärmedämmschicht genutzt [463]. Von
besonderem Interesse ist die Nutzung in Hochtemperatur-Brennstoffzellen (englisch: Solid
Oxide Fuel Cell (SOFC)) [462, 464–467], wobei die gute Leitfähigkeit der Sauerstoffionen bei
erhöhten Temperaturen genutzt wird. Die Korrelation zwischen Sauerstoffleitfähigkeit und
Sauerstoffpartialdruck findet hingegen in Sauerstoffsensoren Anwendung [468]. Im Zuge
der Suche nach alternativen zu SiOx als Gate-Oxid in der Halbleiterindustrie rückte YSZ
in den vergangenen Jahren verstärkt in den Fokus [66, 469–471]. So genannte high-k Gate-
Dielektrika werden verstärkt untersucht um die Problematik auftretender Leckströme für
SiOx zu kontrollieren. YSZ mit einer Dielektrizitätskonstante ǫ = 25 − 29.7 gilt als aussichts-
reicher Kandidat auch bedingt durch seine hohe thermodynamische Stabilität in Kontakt
mit Silizium [472].
Weitere Anwendungen werden als Katalysator (dort insbesondere in Verbindung mit Mn)
[70], als Pufferschichten für Supraleiter oder auch als nukleare Brennstäbe [473] vorgeschla-
gen.
Mangan stabilisiertes Zirkondioxid
Während technologisch Yttrium stabilisiertes Zirkondioxid (YSZ) die größte Bedeutung hat
(ein Phasendiagramm ist in Abbildung 6.7 (a) gezeigt), werden im Rahmen dieser Arbeit
Manganatome zur Stabilisierung von ZrO2-Dünnfilmen genutzt. Mangan stabilisiertes Zir-
kondioxid (MnSZ) ist bisher vor allem auf Grund seiner katalytischen Eigenschaften [71,
474, 475] bzw. in Hinblick auf ein Verständnis des Stabilisierungsmechanismus [454, 476]
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untersucht wurde. Zudem ist eine Beimischung von Mn zur Veränderung einmal der elek-
trischen und andermal der ionischen Leitfähigkeit diskutiert wurden. Jüngst traten die ma-
gnetischen Eigenschaften in den Fokus der Forschung [64, 65, 344, 477] nachdem MnSZ als
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Abbildung 6.7. : (a) Phasendiagramm von Yttrium stabilisiertem Zirkondioxid nach [478]. (b)
Phasendiagramm von Mn–O nach [479]
.
Eine Stabilisierung der kubischen Hochtemperaturphase des ZrO2 zu Raumtemperatur ist
etabliert [454, 461], wobei die Wertigkeit respektive der Valenzzustand des Mn auf die Git-
terparameter Einfluss nehmen. Hinsichtlich der Gitterparameter ist einmal für Mn3+ (r = 66
nm [454]) und Mn4+ (r = 60 nm [454]) eine Verkleinerung als Folge des kleineren Ionenra-
dius zu erwarten, verglichen mit Zr4+ (r = 79 nm [454]). Andermal sollten für Mn2+ größere
Gitterparameter relativ zu ZrO2 auftreten, da Mn2+ einen leicht größeren Ionenradius (r = 80
nm [454]) besitzt.
Bestimmend für den Valenzzustand des Mn ist neben der Temperatur T insbesondere der
Sauerstoffpartialdruck p(O2) während des PLD-Prozesses. Zahlreiche Untersuchungen zur
Stabilität der einzelnen Manganoxidphasen abhängig von Temperatur und Druck sind in
der Literatur zu finden [479–482]. Beispielhaft ist eine Phasendiagramm in Abbildung 6.7
(b) dargestellt. Wie von Isber et al. hervorgehoben [482], ist für eine PLD-Abscheidung eine
Verschiebung der Phasengrenzen möglich.
6.5. Substrateigenschaften von (001) und (111) orientiertem Yttrium
stabilisierten Zirkondioxid
Oberflächentopographie
Im Rahmen dieser Arbeit wurde hauptsächlich Yttrium stabilisierte Zirkondioxid (YSZ) in
seiner (001) und (111) Orientierung als Substrat verwendet. Mischt man in ZrO2 zusätz-
lich 2.2 mol% [483] bzw. 3.0 mol% Y2O3 [484] bei, wird die tetragonale Phase stabilisiert.
Erhöht man den Anteil auf ca. 7 mol% [484] bzw. 8.6 mol% Y2O3 [483] erreicht man eine
Stabilisierung der kubischen Phase hin zu Raumtemperatur. Ein darüber hinaus erhöhter
Y2O3-Anteil bedingt eine Vergrößerung der Gitterparameter [485]. Als Substrate wurden
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hier (001) und (111) orientierte YSZ-Einkristalle der CrysTec GMBH genutzt. Diese enthal-
ten einen Y2O3-Anteil von 9.5 mol%, wobei vor der Abscheidung die Substrate entweder in
einem thermischen Behandlungsschritt aufbereitet oder unbehandelt verwendet wurden.
Zur Herstellung einer für die Abscheidung idealen Oberflächentopographie, wurden für




Eine thermische Behandlung der YSZ-Einkristalle ermöglicht sowohl für (001) als auch für
(111) orientierte Substrate eine vicinale Oberfläche mit Stufenkanten von c/2 herzustellen.
In Abbildung 6.8 sind zum Vergleich die AFM-Oberflächenaufnahmen (a) eines unbehan-
delten, sowie (b-h) verschiedener behandelter YSZ (001)-Substrate dargestellt. Während der
unbehandelte Kristall keine vivinale Oberfläche aufweist, sind für die hier gezeigten, behan-
delten Substrate Terrassenflächen mit Stufenkanten von c/2 zu beobachten. In einigen Fällen
entstehen, wie in Abbildung 6.8 (b) aufgezeigt, kleine Körner auf der Oberfläche der ausge-
heizten Substrate. Dies tritt insbesondere auf, wenn die Zeitdauer tann zu gering respektive
die Temperatur Tann zu klein gewählt ist.
Die Terrassenkanten zeigen, abhängig von Tann, entweder eine deutliche Strukturierung für
Tann = 640○C (c,e) oder glatte Stufenkanten für Tann = 980○C (d,f,h). Die unterschiedlichen
Zeitdauern in den hier dargestellten Substraten ergeben sich aus den, im Rahmen dieser Ar-
beit ermittelten, idealen Bedingungen für die jeweilige Atmosphären. Interessanterweise ist
dabei sowohl für Vakuum (wobei dies einem Sauerstoffpartialdruck von p(O2) = 1.1 × 10−4
mbar entspricht) mit tann = 120 min als auch für Argon Atmosphäre mit tann = 240 min eine
längere Verweildauer nötig verglichen mit Sauerstoff, um einmal das Auftreten der körnigen
Strukturen(siehe Abb. 6.8 (b)) zu vermeiden und andermal glatte Terrassenflächen separiert
durch Stufenkanten von c/2 zu generieren. Der miscut Winkel des Substrates beeinflusst die
Resultate der thermischen Behandlung derart, dass für geringere Temperaturen oder klei-
ne Zeitdauern, wie beispielhaft in Abbildung 6.8 (c,e) veranschaulicht, die Terrassenflächen
eine erhebliche Anzahl an Inseln aufweisen. Dies kann jedoch durch eine Erhöhung der
Temperatur oder eine Verlängerung der Zeitdauer kompensiert werden.
Im weiteren Verlauf der Arbeit werden, als behandelte Substrate, YSZ (001)-Einkristalle ver-
wendet, die in einer Sauerstoffatmosphäre für tann = 60 min bei Tann = 980○C ausgeheizt
wurden. Die Oberflächentopographie, wie in Abbildung 6.8 (d) dargestellt, ist im Hinblick
auf eine Abscheidung ideal. Der Verlauf der Höhenentwicklung in Abhängigkeit von der
Position, wie in Abbildung 6.8 (d) angegeben zeigt ideal glatte Terrassen mit Stufenhöhen
von c/2 der Einheitszelle.
In Abbildung 6.9 sind (2 × 1)µm2 große AFM-Aufnahmen zum Einen eines unbehandel-
ten YSZ (111)-Einkristalls (a) und zum Anderen für zwei behandelte YSZ (111)-Substrate
(b,c) dargestellt. Die behandelten Substrate sind dabei einerseits in Sauerstoffatmosphäre
für tann = 60 min bei Tann = 680○C (b) sowie andererseits in Argon Atmosphäre für tann = 240
min bei Tann = 980○C thermisch (c) ausgeheizt wurden. Für Abbildung 6.9 (b) ist zusätzlich
die Abhängigkeit des Höhenverlaufes von der Position entlang des eingetragenen Pfeils an-
gegeben.
Bereits im unbehandelten YSZ (111)-Substrat ist eine leichte Stufenform auszumachen. Die
Terrassen sind jedoch sehr rauh und stark strukturiert. Eine thermische Behandlung unter
identischen Bedingungen wie für YSZ (001)-Einkristalle zeigt auch hier eine stabile vicinale
Oberfläche. Das für (100) orientierte YSZ-Einkristalle beobachtete gelegentliche Auftreten
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Tann = 680°C tann = 30 min
tann = 60 min
tann = 240 min
tann = 60 min
tann = 240 min
tann = 120 min tann = 120 min
Abbildung 6.8. : (2 × 1)µm2 AFM-Oberflächenabbildungen für (a) unbehandeltes, (001) orien-
tierte YSZ-Einkristalle sowie (b-h) thermisch behandelte YSZ (001)-Einkristalle.
Atmosphäre, Ausheiztemperatur Tann und Ausheizdauer tann sind jeweils ange-
geben. Für (d) ist zusätzlich ein Höhenprofil entlang des schwarzen Pfeils gege-
ben. Zu erkennen sind Stufenkanten der halben Einheitszelle.
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Abbildung 6.9. : (2× 1)µm2 AFM-Aufnahmen für YSZ (111)-Einkristalle (a) unbehandelten, (b)
in 800 mbar O2 für tann = 60 min bei Tann = 680○C ausgeheizt sowie (c) in 800 mbar
Ar für tann = 240 min bei Tann = 980○C. Für (b) ist zusätzlich das Höhenprofil
entlang des schwarzen Pfeils gegeben.
168
von Körnern auf der Oberfläche nach dem Ausheizprozess ist für (111) orientiert Substra-
te nicht beobachtet wurden. Für die Terrassenstufen tritt erneut eine Korrelation zwischen
Temperatur und Strukturierung der Terrassenkanten auf. Der Zusammenhang ist jedoch
geringer ausgeprägt als für (001) orientierte YSZ-Einkristalle. Bereits für T = 680○C sind die
Terrassenkanten weitgehend glatt mit wenigen Strukturen. Die Stufenhöhe wurde im Be-
reich von h ≈ 0.290 nm ermittelt (siehe Abb. 6.9 (b)).
Elektrische Eigenschaften
Allgemein ist kubisches Zirkondioxid bzw. im Speziellen Yttrium stabilisiertes Zirkondi-
oxid ein gemischt ionisch-elektronischer Leiter. Insbesondere die Eigenschaft als Ionenleiter
ist seit dem ausgehenden 19. Jahrhundert bekannt und erweckte großes Interesse. In den
40er und 50er Jahren wurden diese Eigenschaften detailliert untersucht [486, 487] und be-
schrieben. Eine gute Zusammenfassung und Übersicht ist in [462] gegeben. Aktuelle Unter-
suchungen konzentrieren sich auf eine Anwendung in Brennstoffzellen [488–491].
Bei erhöhten Temperaturen wird in der kubisch stabilisierten Struktur eine hohe ionische
Leitung als Folge sich bewegender Sauerstoff-Vakanzen beobachtet. Während in monokli-
nem Zirkondioxid hauptsächlich elektrische Leitung dominiert, führen stabilisierende nie-
dervalente Ionen zur Ausbildung von Punktdefekten (im ZrO2 vor allem Anti-Frenkel De-
fekte wie beispielhaft Sauerstoff-Vakanzen). Diese wiederum bedingen die hohe ionische
Leitfähigkeit.
Neben der ionischen ist eine elektrische Leitfähigkeit, d.h. eine durch Löcher oder Elek-
tronen vermittelte Leitung, zu beobachten. Sowohl ZrO2 als auch YSZ sind amphoterische
Halbleiter in Hinblick auf ihre elektrische Leitfähigkeit. Unter Normaldruck sollte die Loch-
Leitung dominieren verglichen mit der Elektronen-Leitung, d.h. man hat einen p-Typ Leiter
[492, 493]. Generell gilt, dass die elektrische Leitung bei erhöhten Temperaturen gering ist,
verglichen mit der ionischen Leitung. So ist beispielsweise in Luft die elektrische Leitfähig-
keit bei T = 1000○C von ZrO2 stabilisiert mit 8 mol% Y203 ca. drei Größenordnungen kleiner
verglichen mit der Ionischen. Bei geringeren Temperaturen wird die Differenz noch größer.
Der Leitungsmechanismus gründet hierbei auf einer Ausgleichsbewegung als Folge des
Massentransport geladener Teilchen (bzw. Vakanzen). Nach Heyne [494] wird dies im Kon-
text eines ambipolaren Transportes verstanden. Durch den Fluss der ionischen Komponente
entlang eines Konzentrationsgradienten ist eine kompensierende Bewegung von Elektronen
und Löchern zwecks der Wahrung lokaler Elektronenneutralität nötig.
Im Rahmen dieser Arbeit ist die elektrische Leitfähigkeit von Interesse. Die Strom-Spannungs
Kennlinie (IU-Kennlinie) jeweils eines YSZ (001)- und YSZ (111)-Einkristalls ist in Abbil-
dung 6.10 (a) aufgezeigt. Der Versatz in logarithmischer Darstellung zur Nullposition der
Kennlinie ist bedingt durch Aufladungseffekte an Grenz- oder Oberflächen und ist dem iso-
lierenden Charakter der Substrate geschuldet.
Zur Messung der Kennlinien wurden auf die Substrate Gold (Au) Kontakte aufgesputtert.
Eine Beschreibung der Sputteranlage ist in Kapitel 6.6.3 gegeben. Die Leistung wurde fest-
gelegt mit 60W für eine Dauer von t = 30s in einer Argon Atmosphäre. Die Goldkontakte
sind kreisförmig mit einem Durchmesser von d = 0.7 mm im Abstand von l = 2.0 mm. Die
Substratdicke betrug dSub = 0.4 mm
Aus dem Verlauf der IU-Kennlinien lassen sich Widerstände von R = 2.2 × 1011Ω bzw. R =
3.3 × 1011Ω für die unbehandelten YSZ (001)- und YSZ (111)-Substrate bestimmen. Damit
ergibt sich eine elektrische Leitfähigkeit von σel = 3.6 × 10−10 ± 1.0 × 10−10 S/cm respektive
σel = 2.2× 10−10 ± 0.8× 10−10 S/cm für die (001) und die (111) Orientierung.
Die Auswirkung der thermischen Behandlung in verschiedenen Atmosphären auf die elek-
trische Leitfähigkeit von YSZ (001)-Substraten ist in Abbildung 6.10 (b) aufgezeigt. Die in
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Abbildung 6.10. : (a) Strom-Spannungs (IU) Charakteristik für einen YSZ (001)-Einkristall (ge-
strichelte Linie) und einen YSZ (111)-Einkristall (durchgezogene Linie). (b) Ab-
hängigkeit der spezifischen Leitfähigkeit σel von der Ausheiztemperatur Tann
für verschieden Atmosphären. (c) Foto eines in 1 × 10−5 mbar Vakuum bei
Tann = 680○C ausgeheizten YSZ (001)-Einkristall sowie eines unbehandelten
YSZ (001)-Einkristalls. Die Goldecken wurden nach der Behandlung aufgesput-
tert.
Sauerstoffatmosphäre behandelten Einkristalle zeigen unabhängig von der Ausheiztempe-
ratur Tann keine signifikante Veränderung der Leitfähigkeit gegenüber dem unbehandel-
ten Substrat. Demgegenüber ist für die Behandlung in Argon eine drastische Reduzierung
der Leitfähigkeit für alle Tann zu beobachten. Für YSZ (001)-Substrate, die in Vakuum be-
handelt wurden, ist im Allgemeinen eine Verringerung der Leitfähigkeit zu beobachten.
Die Messwerte streuen jedoch in einem Bereich, der sich von σel = 3.6 × 10−10 S/cm bis zu
σel = 3.0× 10−13 S/cm erstreckt. Mit zunehmendem Tann sinkt die Leitfähigkeit.
In einigen Fällen wurde eine deutliche Zunahme der Leitfähigkeit der in Vakuum behandel-
ten YSZ (001)-Substrate beobachtet. Beispielhaft ist in Abbildung 6.10 (b) ein YSZ-Einkristall
mit dem roten Pfeil hervorgehoben, der mit Tann = 680○C ausgeheizt wurde. Neben dem
Anstieg der Leitfähigkeit zeigten diese Proben eine teilweise Verfärbung, wie in Abbildung
6.10 (c) im direkten Vergleich, für einen in Vakuum ausgeheizten YSZ (001)-Einkristall re-
lative zu einem unbehandelten YSZ (001)-Einkristall, aufgezeigt. Ein solches Phänomen ist
für verschiedene Oxide (z.B. TiO2, CeO2, ZrO2) bekannt und wird auf Sauerstoff-Vakanzen
zurückgeführt [495–498]. Einhergehend mit der Verfärbung ist eine deutliche Zunahme der
elektrischen Leitfähigkeit bis hin zu halbleitenden Eigenschaften festzustellen [499, 500]. Der
Effekt konnte jedoch nicht gezielt reproduziert werden.
Mit Blick auf die magnetischen Eigenschaften ist von Bedeutung, inwieweit eine relevante
Menge an Verunreinigungen in den Substraten vorhanden sind. Ein thermisches Aushei-
zen kann im Fall signifikanter magnetischer Verunreinigungen zu einer Clusterbildung füh-
ren und somit ein magnetisches Signal bedingen. Zur Bestimmung der Verunreinigungen
wurden Proton-induzierte Röntgenemissionsmessungen (PIXE) und Rutherford-Rückstreu-
Spektrometrie (RBS) durchgeführt.
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Abbildung 6.11. : Rutherford-Rückstreu-Spektrum eines unbehandelten YSZ (001)-Substrates.
sich während der Messung aufladen, wurden sie vorbereitend mit ca. 10 nm Gold bedampft.
Der Gold Peak ist bei E ≈ 2.2 MeV zu sehen. Aus den Messungen bestimmt sich ein Yttri-
um Anteil von x = 0.20 ± 0.01 at%, sowie ein Hafnium Anteil von y = 0.012 ± 0.003 at%.
Eine Beimischung von Hafnium im Bereich von etwa 1 at% ist üblich für Zirkondioxid. Zur
Bestimmung von Beimischungen im Bereich weniger ppm ist die Proton-induzierte Röntge-
nemissionsmessung die geeignete Möglichkeit. Die Resultate eines YSZ (001)-Substrat ist in
Tabelle 6.2 verdeutlicht.
Tabelle 6.2. : Resultat der Proton-induzierte Röntgenemissionsmessung (PIXE) eines YSZ (001)-
Einkristalls.

















Am problematischsten ist die Verunreinigung mit Eisen (Fe). Da hierbei jedoch die Menge
unterhalb 100 ppm liegt ist eine signifikante Beeinflussung der magnetischen Resultate nicht
zu erwarten, wie in [501] verdeutlicht. Darüber hinaus sind keine relevanten ferromagneti-
schen Verunreinigungen detektiert wurden.
Fasst man die Resultate des Abschnitts zusammen, so sind sich folgende wichtigen Punkte
hervorzuheben:
1) Kubisch stabilisiertes Zirkondioxid (z.B. mit Yttrium) ist ein gemischt ionisch-elektrischer
Leiter. Die ionische Leitfähigkeit ist dabei eine Folge sich bewegender Sauerstoff-
Vakanzen. Bei Raumtemperatur kann die elektrische Leitfähigkeit bestimmt werden.
2) YSZ (001) und YSZ (111) besitzen im unbehandelten Zustand eine elektrische Leitfähig-
keit von σel = 3.0× 10−8 ± 1.0× 10−8 S/m respektive σel = 2.2× 10−8 ± 0.8× 10−8 S/m für die
(001) und die (111) Orientierung.
3) Eine thermische Behandlung in Sauerstoff-Atmosphäre beeinflusst die Leitfähigkeit nicht.
Demgegenüber zeigt eine Ausheizen in Sauerstoff reduzierender Atmosphäre eine Abfall
der Leitfähigkeit. Vereinzelt zeigte sich in Vakuum eine schwarz Färbung, die für andere
Oxide mit Sauerstoff-Vakanzen in Verbindung gebracht wird [502], verbunden mit einer
steigenden Leitfähigkeit.
171
4) Die Menge an ferromagnetischen Verunreinigungen ist unterhalb 100 ppm.
magnetische Eigenschaften
Die Verwendung eines quasi homoepitaktischen Substrates ermöglicht die Herstellung qua-
litativ hochwertiger Dünnfilme. Allerdings wird im folgenden gezeigt, dass die dem YSZ-
Substrat inhärenten magnetischen Eigenschaften im Vergleich zu anderen etablierten Sub-
straten, wie beispielsweise a-Saphir, eine Trennung der magnetischen Ordnungen zwischen
Dünnfilm und Substrat erschweren.
Die Abhängigkeit der Magnetisierung m vom angelegten äußeren Feld H bei Raumtempe-
ratur ist in Abbildung 6.12 (a) dargestellt, wobei der lineare diamagnetische Anteil abgezo-
gen wurde. Der unkorrigierte Verlauf ist im Einschub von Abbildung 6.12 (b) hervorgeho-
ben. Es dominiert deutlich der diamagnetische Anteil der Magnetisierung. Zieht man diesen
ab, zeigt sich ein schwaches ferromagnetisches Signal. Die Sättigungsmagnetisierung MSat
bei Raumtemperatur ist hierbei für das (111) orientierte YSZ-Substrates größer, verglichen
mit dem (001) YSZ-Einkristall. Wie von [477] berechnet, weist die (111) orientierte kubische
ZrO2-Struktur eine größere ferromagnetische Oberflächenmagnetisierung (m in µB) in Rela-
tion zur (001) Orientierung auf.
Im Gegensatz zu den Messungen bei T = 300 K, dreht sich das Verhältnis der Sättigungsma-
gnetisierung bei T = 5 K (siehe Abb. 6.12 (b)) um. Der (001) orientierte YSZ-Einkristall zeigt
eine höhere Sättigungsmagnetisierung, wobei in diesem Temperaturregime die magneti-
schen Eigenschaften vom paramagnetischen Anteil bestimmt sind. Der S-förmige Verlauf
verweist auf ein paramagnetisches Verhalten. Eine Aufspaltung bzw. Hysterese der Magne-
tisierung kann nicht festgestellt werden (siehe Einschub Abb. 6.12 (b)).
In Abbildung 6.12 (c) ist der Verlauf der Magnetisierung abhängig von der Temperatur für
unbehandelte YSZ (001)-, YSZ (111)-Substrate und zum Vergleich für ein a-Saphir Einkris-
tall gezeigt. Deutlich ist der Anstieg der Magnetisierung hin zu geringen Temperaturen für
die Yttrium stabilisierten Zirkondioxid Substrate ersichtlich. Der Verlauf verweist auf einen
dominierenden paramagnetischen Anteil bei geringen Temperaturen. Demgegenüber zeigt
beispielsweise a-Saphir eine durchgehend negative Magnetisierung ohne Anstieg hin zu
kleinen Temperaturen. Demzufolge sind die a-orientierten Saphir Einkristalle nahezu rein
diamagnetisch.
Die Remanenz der YSZ-Einkristalle in Abhängigkeit der Temperatur ist in Abbildung 6.12
(d) verdeutlicht. Dabei wurden die Proben bei T = 300 K entmagnetisiert und anschließend
herunter gekühlt. Bei T = 5 K wird ein Feld von H = 10000 Oe (µ0H = 1T) angelegt. Nach ab-
schalten des Feldes wird die Magnetisierung sowohl bei der Erwärmung als auch während
des erneuten Abkühlens der Probe aufgenommen. Findet eine magnetische Kopplung statt,
so wird diese bei T = 5 K „eingefroren“ und mit ansteigender Temperatur zerstört. Es zeigt
sich für die (111)-orientierten YSZ-Einkristalle eine generell größere Magnetisierung. Dar-
über hinaus lässt sich für (111) YSZ ein Unterschied zwischen einmal dem Aufwärmen und
andermal dem Abkühlvorgang feststellen. Wodurch die Differenz bedingt ist, ob Verunreini-
gungen oder eine immanente Eigenschaft verantwortlich zeichnet, konnte nicht zweifelsfrei
geklärt werden. Bereits bei T = 300 K ist eine stärkere ferromagnetische Ordnung gemessen
wurde. Diese Tendenz kann durch die Remanenzmessungen bestätigt werden.
Im Hinblick auf die Untersuchung der magnetischen Eigenschaften späterer Dünnfilme ist
von Bedeutung, inwieweit eine thermische Behandlung der Substrate, wie sie weiter oben
vorgestellt wurde, die magnetischen Eigenschaften modifiziert. Die Auswirkungen des Aus-
heizens einmal in Sauerstoffatmosphäre und andermal in Vakuum auf die magnetischen Ei-
genschaften von (001)-orientierten YSZ-Substraten sind in Abbildung 6.13 aufgezeigt. Die
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Abbildung 6.12. : (a) M vs. H-Kurve bei T = 300 K für unbehandelte YSZ (001)- und YSZ
(111)-Substrate. Der lineare Anteil der Magnetisierung wurde abgezogen. Im
Einschub ist der unkorrigierte Verlauf der Magnetisierung M in Abhängigkeit
von H aufgezeigt. (b) M vs. H-Kurve bei T = 5 K für unbehandelte YSZ (001)-
und YSZ (111)-Substrate. Der Einschub von (b) zeigtM in einem kleinen Bereich
um µ0H = 0 T. (c) Magnetisierung M als Funktion der Temperatur T für einen
YSZ (001), einen YSZ (111) und einen a-Saphir-Einkristall. (d) Remanenz nach
der Magnetisierung bei T = 5 K in einem äußeren Feld von µ0H = 1 T für YSZ
(001)- und YSZ (111)-Substrate.
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Abbildung 6.13. : (a) M in Abhängigkeit von H für thermisch behandelte YSZ (001)-Substrate
bei T = 300 K. Der lineare Anteil der Magnetisierung wurde abgezogen. (b)
M vs. H-Kurve bei T = 5 K für unter verschiedenen Bedingungen ausgeheizte
YSZ (001)-Substrate. Der Einschub von (b) zeigtM in einem kleinen Beriech um
µ0H = 0 T. (c) M(T ) Kurve für thermisch behandelte YSZ (001)-Einkristalle. (d)
Remanenz nach der Magnetisierung bei T = 5 K in einem äußeren Feld von
µ0H = 1 T für die in (a-c) gezeigten YSZ (001)-Einkristalle.
174
T = 5 K ist in Abbildung 6.13 (a) repektive (b) dargestellt. Während die thermische Behand-
lung in einer Sauerstoffatmosphäre keine Veränderung relativ zum unbehandelten Substrat
bedingt, führt demgegenüber ein Ausheizen in Vakuum und ebenso in Argon bei T = 300
K zu einem Anstieg bzw. bei T = 5 K zu einem leichten Absinken von MSat. Ein identisches
Verhalten wird für (111)-orientiertes YSZ-Substrat beobachtet. Erneut ist bei T = 300 K eine
schwache ferromagnetische Ordnung zu beobachten, welche durch den Ausheizvorgang im
Vakuum deutlich erhöht wird. Eine Hysterese und damit eine ferromagnetische Ordnung in
der Magnetisierung abhängig vonH bei T = 5 K ist nicht zu beobachten (siehe Einschub von
Abb. 6.13 (b)).
Während in der Temperaturabhängigkeit der Magnetisierung keine signifikante Verände-
rung auftritt (siehe Abb. 6.13 (c)), zeigt sich in der Remanenz eine Zunahme einerseits des
Betrages der Magnetisierung und andererseits der Aufspaltung der beiden Zweige ausge-
hend vom unbehandelten Substrat über das in O2 behandelte hin zum in Vakuum ausge-
heizten YSZ (001)-Einkristall. Welche Effekte im Einzelnen ursächlich sind, lässt sich nur
spekulieren und soll hier nicht im Detail behandelt werden.
Eine forcierte Sauerstoffterminierung der Oberfläche kann gegebenenfalls zu einem stärker
ausgeprägten Oberflächenmagnetismus führen. Wie in der Arbeit von Gallego et al. [477]
verdeutlicht, besitzt eine Sauerstoff terminierte Oberfläche ein magnetisches Moment, wo-
bei jenes für (111) orientierte Oberflächen stärker ausgeprägt ist. Ein Ausheizen in Sauerstof-
fatmosphäre erhöht demnach die Magnetisierung der Oberfläche, was sich möglicherweise
wiederum in der Remanenz niederschlägt.
Der Einfluss Sauerstoff reduzierender Bedingungen, führt, wie in Abbildung 6.8 verdeut-
licht ebenfalls zu einer geordneten Oberfläche. Darüber hinaus ist eine Erhöhung der An-
zahl an Sauerstoff-Vakanzen zu erwarten, wobei es gleich ist, ob man in Vakuum oder Argon
ausheizt. Diese wiederum wird in verschiedenen Publikationen in Zusammenhang gebracht
mit einer erhöhten ferromagnetischen Ordnung [432, 503–506].
Darüber hinaus ist denkbar, dass es, als Folge der erhöhten Temperatur, während des Aus-
heizvorganges zu einer Clusterbildung magnetischer Verunreinigungen oder zu einer Redu-
zierung von magnetischen Dotanten kommt. Die weiter oben diskutierten PIXE-Messungen
(siehe Tabelle 6.2) zeigen jedoch ein sehr geringes Maß an Verunreinigungen der YSZ (001)-
Substrate im Bereich von 10 ppm für beispielsweise Eisen (Fe). Deshalb erscheint ein derar-
tiges Szenario als Erklärung eher unwahrscheinlich.
Die magnetischen Eigenschaften der YSZ (001)- und YSZ (111)-Substrate lassen sich wie
folgt zusammenfassen.
1) YSZ (001)- und YSZ (111)-Einkristalle sind bei T = 300 K im Wesentlichen diamagnetisch
mit einem schwachen zusätzlichen ferromagnetischen Anteil. Bei T = 5 K dominiert ein
starker Paramagnetismus, verglichen mit anderen etablierten Substraten wie beispiels-
weise a-Saphir. Dies erschwert eine Trennung von Substrat und Dünnfilm Effekten.
2) Generell zeigen YSZ (111)-Substrate bei Raumtemperatur nach Abziehen des diamagneti-
schen Anteils eine höhere Sättigungsmagnetisierung MSat relativ zu YSZ (001)-
Einkristallen. Demgegenüber ist bei T = 5 K MSat von YSZ (001) größer, was einen stär-
keren Paramagnetismus ausweist.
3) Ein Ausheizen in einer Sauerstoffatmosphäre führt zu keiner signifikanten Veränderung
der Magnetisierung in Abhängigkeit vom äußeren Feld (H) der YSZ (001)- und YSZ (111)-
Substrate.
4) Sauerstoff reduzierende Bedingungen während des Ausheizvorganges erhöhen bei T =
300 K die Sättigungsmagnetisierung erheblich, wohingegen MSat bei T = 5 K sinkt.
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5) Remanenzmessungen belegen einmal eine höhere Magnetisierung sowie andermal eine
stärkere magnetische Kopplung sowohl für Sauerstoff- als auch für Sauerstoff reduzie-
rende Bedingungen.
6.6. Untersuchungen an Mangan stabilisierten Zirkondioxid Dünnfilmen
Die im Weiteren diskutierten Dünnfilme wurden in der in Abschnitt 3.1.4 beschriebenen
G-Kammer abgeschieden. Diese unterscheidet sich von der in den Kapiteln 4 und 5 genutz-
ten B-Kammer hauptsächlich durch eine andere Geometrie. Der Target-Substrat Abstand ist
mit ca. 10 cm deutlich größer. Des Weiteren liegt keine Möglichkeit einer in-situ Kontrol-
le mittels RHEED vor. Die Kammer wurde gewählt, da hierin magnetische Dotanten, wie
in diesem Fall Mangan, abgeschieden werden. Eine Kontamination anderer Kammern wird
somit vermieden.
Der Schwerpunkt liegt in diesem Kapitel auf einer Optimierung einmal der magnetischen
und andermal der elektrischen Eigenschaften. Mit dieser Zielsetzung werden die PLD-
Parameter variiert und die erzielten Resultate verglichen. Eine detaillierte Auseinanderset-
zung mit den Wachstumsmodi, wie sie in den beiden vorangegangenen Kapiteln dargelegt
wurde, wird hier nicht durchgeführt. Zum Einen ist dies darin begründet, dass keine in-situ
RHEED Kontrolle in der hier genutzten Kammer möglich war. Zum Anderen konzentrieren
sich die Untersuchungen darauf grundlegend eine ferromagnetische Ordnung in Dünnfil-
men nachzuweisen, so dass im Detail das Wachstum nicht den Kernpunkt darstellt.
Der Einfluss der Abscheideparamter auf die Eigenschaften der Dünnfilme wird anhand der
Resultate für Dünnfilme abgeschieden auf YSZ (001)-Substraten präsentiert. Nur vereinzelt
wird auf Besonderheiten bei der Abscheidung auf anderen Substraten verwiesen.
Die ex-situ thermisch vorbehandelten oder unbehandelten YSZ (001)-Einkristalle wurden
vor Beginn der Abscheidung in-situ auf die jeweilige Substrattemperatur TSub aufgeheizt.
Nach Stabilisierung der Temperatur wird ein Nukleationsschritt von 300 Pulsen bei einer
Laserfrequenz von f = 1 Hz vorgenommen. Anschließend wird der Dünnfilm bis zur ange-
strebten Dicke mit einer Laserfrequenz von f = 10Hz abgeschieden.
Zunächst werden die PLD-Parameter Substrattemperatur TSub und Sauerstoffpartialdruck
p(O2) in den Grenzen zwischen nominell 640○C≤ TSub ≤ 800○C, sowie 0.00005 mbar≤ p(O2) ≤
0.1 mbar variiert mit dem Ziel den Einfluss der verschiedenen Bedingungen zu ermitteln.
Die Angabe der Substrattemperatur bezieht sich dabei auf die am Heizerelement angezeig-
te Temperatur. Wie bereits in den Kapiteln 4 und 5 thematisiert entspricht dieser Wert nicht
dem real auf der Probenoberfläche vorliegenden. Es ist zu erwarten, dass die tatsächliche
Substrattemperatur geringer ausfällt. Dennoch wird im Weiteren Verlauf die nominelle Hei-
zertemperatur angegeben, da eine exakte Bestimmung der tatsächlichen Temperatur im
Rahmen dieser Arbeit nicht möglich war. Die Energiedichte des Lasers in der G-Kammer
betrug 1.5 J/cm2.
Zur Herstellung der verschiedenen Dünnfilme wurden keramische Targets verwendet, die
entweder aus reinem ZrO2-Pulver (99.995%) oder gemischt aus ZrO2-Pulver und MnO2 Pul-
ver (99.999 % Alfa Aeser) hergestellt wurden. Der nominelle Mangan-Gehalt in den Targets
wurde von 5 at% bis 20 at% in Schritten von 5at% und zwischen 20at% und 50at% mit einer
Schrittweite von 10at% variiert. Die Pulver wurden unter einem Druck von 80 bar gepresst
und anschließend 6 Stunden bei 1500○C in Luft gesintert. Die keramischen Targets wurden
mittels Rutherford-Rückstreu-Spektrometrie (RBS) untersucht und zeigten den jeweils an-
gestrebten Mangan Gehalt.
Wie bereits in den YSZ-Substraten lässt sich auch in den präparierten Targets ein Hf Anteil
von ca. 1.0 at% mittels RBS ermitteln. Zur Notation der im Folgenden angegebenen Mn-
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Gehalte sei erwähnt, dass nicht für alle Dünnfilme EDX- oder PIXE/RBS-Messungen durch-
geführt wurden. Begründet ist dies damit, dass für die Messverfahren die Dünnfilme mit
Gold oder Kohlenstoff bedampft werden müssen. Damit sind gewisse Charakterisierungen
im Anschluss nicht mehr möglich. In dieser Arbeit wird für Dünnfilme, deren Mn-Gehalt
explizit gemessen wurde (x = Wert) verwendet. Für Dünnfilme, die nicht selbst gemessen
wurden, wo aber der Mn-Gehalt eines Referenzfilms unter nominell gleichen Bedingungen
bestimmt wurde, wird (x ≈Wert) genutzt.
6.6.1. Strukturelle und chemische Charakterisierung
In Abbildung 6.14 sind die 2θ − ω Röntgenspektren eines YSZ (001)-Substrates (a), eines
nominell undotierten ZrO2-Dünnfilms (b) sowie von Mangan stabilisierten Zirkondioxid
Dünnfilmen (MnSZ) mit x = 0.09 (c), x = 0.19 (d) und x = 0.28 (e) aufgezeigt. Mit zuneh-
mendem Mangan Anteil ändert sich sukzessive die kristalline Struktur. Im Vergleich zum
reinen ZrO2 bleibt für x ≤ 0.09 der Dünnfilm in der monoklinen Struktur. Mit steigendem
Mn-Gehalt wird zunächst die tetragonale Phase (siehe Abb. 6.14 (d)) und anschließend die
kubische Phase stabilisiert (siehe Abb. 6.14 (e)).
Das Auftreten der tetragonalen Phase wird hierbei indiziert durch die Aufspaltung des (002)
und (200) Reflexes [454]. Eine umfangreiche Auseinandersetzung und Rechtfertigung der
hier vorgenommenen Zuordnung der einzelnen Phasen wird später erfolgen. An dieser Stel-
le wird sich auf die generellen Tendenzen beschränkt.
Der Stabilisierungsmechanismus im Zirkondioxid ist, wie bereits weiter oben angedeutet,
korreliert zum Auftreten bzw. zur Erzeugung von Sauerstoff-Vakanzen.
Im Einzelnen gilt es jedoch hierbei zu differenzieren zwischen einerseits Dünnfilmen, wie
sie für diese Arbeit relevant sind, und andererseits Nanopartikeln. Für Letztgenannte ist
die Partikelgröße respektive das Verhältnis der Oberfläche zum Kristallvolumen eine zu-
sätzlich zu berücksichtigende Größe [507–509]. Konsequenz ist, dass für deutlich geringere
Mengen Mn bereits eine stabile kubische Phase beobachtet werden kann, verglichen mit den
in Dünnfilmen notwendigen Mn-Mengen [64].
In Dünnfilmen gilt, als Konsequenz der Ladungsneutralität, dass für nieder-valente Ato-
me auf Zr-Platz Sauerstoff-Vakanzen gebildet werden. In der kubischen bzw. tetragona-
len Struktur führt eine Relaxation der Gitterstruktur in der Umgebung dieser Vakanzen
zu einer Reduzierung der achtfachen hin zu einer siebenfachen Koordination der Kationen
[448, 455, 510], was wiederum eine Erniedrigung der Energie und somit eine Stabilisierung
dieser Phasen hin zu Raumtemperatur nach sich zieht.
Weitere Effekte, wie beispielsweise Defekt-Defekt Wechselwirkungen oder Verspannungen
im Kristall sind zudem zu berücksichtigen, jedoch quantitativ schwer zu erfassen.
Bestimmung des Valenzzustandes von Mn in Mangan stabilisierten Zirkondioxid Dünnfilmen
Für die Erzeugung von Sauerstoff-Vakanzen ist es relevant, in welchem Ladungszustand
Mn in die Dünnfilme eingebaut wird. Im Fall von Mn2+ bewirkt jedes Atom auf Zr-Platz die
Generierung einer Sauerstoffvakanz VO. Demgegenüber gilt für Mn3+, dass zwei Mn-Atome
notwendig sind für eine VO und für Mn4+wird keine Vakanz erzeugt, da Ladungsneutralität
bereits gewahrt ist.
Zur Bestimmung der Valenz wurden Röntgenphotoelektronenspektroskopie Untersuchun-
gen (engl. X-ray Photoelectron Spectroscopy (XPS)) in Kombination mit Elektronenspinre-
sonanz Messungen (engl. Electron Paramagnetic Resonance (EPR)) durchgeführt. Für die
EPR-Messungen gilt, dass Mn2+ als auch Mn4+ ein EPR-Signal hervorrufen, Mn3+ jedoch
nicht [511], wodurch es gegebenenfalls möglich ist, bestimmte Spezies auszuschließen. Die
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Abbildung 6.14. : XRD-Weitwinkel-2θ −ω-Spektren für (a) ein YSZ (001)-Substrat, (b) einen no-
minell undotiertes ZrO2-Dünnfilme und (c-e) MnSZ-Dünnfilme mit (c) x = 0.09,
(d) x = 0.19 und (e) x = 0.28. Die schwarze gestrichelte Linie markiert die Posi-
tion des YSZ (002)- und YSZ (004)-Reflexes. Die jeweiligen Einschübe verdeut-
lichen den durch die roten gestrichelten Linien eingegrenzten Bereich um den
YSZ (002)-Reflex. Die mit β markierten Maxima sind Folge der Kβ Linie der
Kathode.
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XPS-Spektren wurden mit dem Programm „unifit FOR WINDOWS“ angepasst. Während
der Anpassung wurde eine Shirley Untergrund zusätzlich implementiert. Für die Anpas-
sungsroutine wurde die Intensität der p1/2 Peaks stets zu 0.5 relativ zur p3/2 gesetzt. Die
Halbwertsbreite wurde, da sie durch das Messgerät bestimmt wird konstant gesetzt für al-












































Abbildung 6.15. : XPS-Übersichtsspektrum für einen MnSZ-Dünnfilme mit x ≈ 0.019 abgeschie-
den bei TSub = 715○C und p(O2) = 0.002 mbar. Die beobachteten Spektrallini-
en sind eingetragen. Im Einschub ist das Mn 2p-Spektrum des gleichen MnSZ-
Dünnfilms dargestellt. Die Anpassung erfolgte mit vier Dublett Zuständen.
In Abbildung 6.15 ist, neben dem Übersichtsspektrum mit zugehörigen Linien, das Mn 2p-
Spektrum (siehe Einschub) eines MnSZ-Dünnfilms mit x ≈ 0.19 gezeigt. Die bestmögliche
Anpassung ergab sich unter Verwendung von 4 Dublett Zuständen. Die Komplexität des
Spektrums deutet bereits an, dass mehr als eine Komponente notwendig ist, um die experi-
mentellen Spektren adäquat zu beschreiben.
Im Prinzip kann die Bestimmung der Mn-Valenz auf Grundlage von drei Kriterien erfolgen:
• Der Wert der Bindungsenergie im Mn 2p-Spektrum gibt Aufschluss über den Valenz-
zustand, wobei jedoch eine eindeutige Festlegung problematisch ist, da die Bindungs-
energien der Mn-Atome im ZrO2 möglicherweise durch die Bindungszustände im
MnSZ modifiziert sind, vergleichen zu Referenzwerten für verschiedene Mn-Spezies
[512].
• Die unterschiedlichen Ladungszustände geben eine Reihe von charakteristischen Über-
gängen [512].
• Die Auswertung der Aufspaltung der Mn 3s Linie [513–515] gibt Aufschluss über die
Valenz der Mn-Atome.
Eine zusätzliche Schwierigkeit ergibt sich jedoch aus dem Ausbilden einer Oberflächen-
schicht, die sich bei Kontakt mit Luft ausbildet und die Valenz des Mangan relativ zum
übrigen Dünnfilm verändert [513, 516].
In Abbildung 6.16 (a) ist ein XPS-Spektrum eines MnSZ-Dünnfilms mit x ≈ 0.19 hergestellt
bei TSub = 715○C mit p(O2) = 0.002 mbar aufgezeigt. Zusätzlich ist die Güte der Anpassung
durch den Parameter R angegeben. Ein R = 0 bedeutet eine ideale Übereinstimmung.
Versucht man das Spektrum, unter Nutzung der in [512] gegebenen theoretischen und expe-
rimentell verifizierten Peaks, für jeweils ausschließlich Mn2+, Mn3+ und Mn4+ anzupassen,







































































Abbildung 6.16. : Mn 2p XPS-Spektrum des, bereits in Abbildung 6.15 gezeigten, MnSZ-
Dünnfilms angepasst mit den in [512] diskutierten Peaks für (a) Mn3+ und (b)
für Mn3+ sowie Mn4+. Der Parameter R gibt die Güte der Anpassung wieder.
Tabelle 6.3 aufgezeigt. Wie in Abbildung 6.16 (a) zu sehen, ist die Übereinstimmung gut,
kann jedoch die hochenergetische Schulter (hervorgehoben durch einen blauen Pfeil) am
p3/2 Peak nicht hinreichend beschreiben.
Wird zusätzlich zum Mn3+ ein Anteil Mn4+ in die Anpassung eingefügt, kann diese Diskre-
panz behoben werden. Generell weisen die Peaks des vierwertigen Mn (EB = 641.9 eV [512])
erheblich größere Bindungsenergien auf relativ zum dreiwertigen (EB = 640.7 eV [512]). Die
niederenergetische Flanke wird sehr gut mit Mn3+ beschrieben. Für die hochenergetische
Seite allerdings zeigt sich eine bessere Übereinstimmung durch die Zugabe von Mn4+ (an-
gedeutet durch den dem mit rotem Pfeil hervorgehobenen Peak).
Erneut sind die Anpassungsparameter in Tabelle 6.3 aufgelistet. Die beste Übereinstimmung









































Abbildung 6.17. : XRD-Weitwinkel-2θ −ω-Spektrum eines Dünnfilms abgeschieden mit einem
MnO-Target bei TSub = 715○C und p(O2) = 0.002 mbar. Eingetragen sind die aus
der Literatur bekannten Positionen der Reflexe für MnO, MnO2, Mn2O3 sowie
Mn3O4. Die mit β markierten Linien entsprechend der Cu Kβ Linie.
Zur Überprüfung des Ursprungs des XPS-Signals (Oberflächenschicht oder Bulk-
Eigenschaft) wurde unter identischen Herstellungsbedingungen wie vergleichbare MnSZ-
Dünnfilme ein Dünnfilm mittels eines MnO-Targets auf einem YSZ (001)-Einkristall abge-
schieden. das zugehörige 2θ − ω wide-angle Röntgenspektrum ist in Abbildung 6.17 zu se-
hen. Zur besseren Unterscheidung sind die wesentlichen Reflexe der verschiedenen Mn-
Oxide eingetragen. Die beobachteten Reflexe stimmen mit Mn3O4 (JCPDS 80-0382) überein.
Sowohl der (101) Reflex und seine Vielfachen als auch der (004) Reflex bei 2θ = 38.09○ sind
deutlich zu beobachten. Für Mn2O3 werden vergleichbare Reflexe beobachtet (JCPDS 78-
0390). Es zeigt sich jedoch für den (001) sowie den (004) Reflex eine bessere Übereinstim-
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mung mit Mn3O4.
Der Dünnfilm wurde nach der Abscheidung aus der Kammer entnommen und kam dabei
in Kontakt mit Luft. Der so behandelte Dünnfilm weist demnach sowohl zwei- als auch
dreiwertiges Mn auf. In Abbildung 6.18 (a) ist das Mn 2p-Spektrum des Mn3O4 Dünnfilms
nach der Abscheidung aufgezeigt.
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(d) ∆ =5.8 eVE
Abbildung 6.18. : (a) Mn 2p-Spektrum des in Abbildung 6.17 diskutierten Dünnfilms nach ei-
nigen Tagen nach der Abscheidung. Die Anpassung erfolgte auf Grundlage der
bekannten Mn3+ Peaks. (b) Mn 2p-Spektrum des in (a) gezeigten Dünnfilms
nach einer Sputterbehandlung mit Argon für 10 min bei einem Primärstrom
Ip ≈ 400 nA sowie einem Kammerdruck von p ≈ 1.7 × 10−7 mbar. Die Anpas-
sung wurde mit den für Mn2+ bekannten Linien [512] durchgeführt. (c) Mn
2p-Spektrum des bereits in (a,b) gezeigten Dünnfilms im Anschluss nach der
Sputterbehandlung und einigen Tagen an Luft. Die Anpassung erfolgte unter
Einbeziehung der aus der Literatur für Mn3+ und Mn4+ berichteten Peaks. (d)
Mn 3s-Spektrum des in (a) diskutierten Dünnfilms. Die Aufspaltung gibt Auf-
schluss über den Ladungszustand von Mn.
Das Mn 2p-Spektrum lässt sich sehr gut mit den bekannten Linien für ausschließlich Mn3+
[512, 517] anpassen, wobei die bereits vorher thematisierte hochenergetische Schulter nur
sehr schwach ausgeprägt ist. Um den Einfluss einer möglichen Oberflächenschicht zu sepa-
rieren, wurde der Mn3O4 Dünnfilm mit Argon für die Dauer von 10 min bei einem Primär-
strom Ip ≈ 400 nA sowie einem Kammerdruck von p ≈ 1.7× 10−7 mbar beschossen. Das Mn
2p-Spektrum wird bei dieser Behandlung deutlich modifiziert.
Wie in Abbildung 6.18 (b) hervorgehoben tritt im Bereich zwischen EB = 645 eV und EB =
650 eV ein zusätzlicher Peak auf. Eine Anpassung des Spektrums wird mit hinreichender
Genauigkeit nur möglich, wenn man die zu erwartenden Linien für Mn2+ nutzt [517]. Wie
bereits von Nesbitt et al. [512] berichtet, kann die Übereinstimmung der Anpassung opti-
miert werden, wenn ein zusätzlicher Satellitenpeak in die Routine implementiert wird. Die
Übergangsenergien und Intensitätsverhältnisse weichen leicht von den Literaturwerten ab.
Generell bleibt jedoch eine gute Übereinstimmung festzuhalten. Der Versuch das Spektrum
mit anderen Mn-Spezies anzupassen zeigt wesentlich schlechtere Resultate. Insbesondere
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Tabelle 6.3. : Anpassungsparameter des Mn 2p-Spektrums eines MnSZ-Dünnfilms mit x ≈
0.19. Substrattemperatur und Sauerstoffpartialdruck wurden mit TSub = 715○C und
p(O2) = 0.002 mbar gewählt. Die Anpassung erfolgte unter Nutzung von (I) 4 Du-











I 1 641.0 11.6 1 2.46
I 2 642.7 11.6 0.66 2.46
I 3 645.1 11.6 0.33 2.46
I 4 647.4 11.6 0.17 2.46
II (Mn3+) 1 640.4 11.6 1 1.84
II (Mn3+) 2 641.1 11.6 1 1.84
II (Mn3+) 3 641.9 11.6 1.16 1.84
II (Mn3+) 4 642.9 11.6 0.73 1.84
II (Mn3+) 5 644.3 11.6 0.28 1.84
III (Mn3+) 1 640.3 11.6 1 1.70
III (Mn3+) 2 641.0 11.6 1 1.70
III (Mn3+) 3 641.8 11.6 1.16 1.70
III (Mn3+) 4 642.8 11.6 0.73 1.70
III (Mn3+) 5 644.2 11.6 0.28 1.70
III (Mn4+) 6 641.9 11.6 0.25 1.70
III (Mn4+) 7 642.9 11.6 0.18 1.70
III (Mn4+) 8 643.8 11.6 0.15 1.70
III (Mn4+) 9 644.8 11.6 0.07 1.70
III (Mn4+) 10 646.6 11.6 0.1 1.70
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das Maximum zwischen p3/2 und p1/2 kann nicht zufriedenstellend simuliert werden.
Ein Ausheizschritt im Anschluss an die Sputterbehandlung im Vakuum bei T ≈ 700○C mt
dem Ziel Mn weiter zu reduzieren zeigte keine Indizien für eine zusätzliche Veränderung.
Ein Kontrollspektrum, aufgenommen nach einigen Tagen (siehe Abb. 6.18 (c)), wobei der
Dünnfilm erneut an Luft gelagert wurde, weist eine ähnliche Charakteristik auf, wie der ur-
sprüngliche Dünnfilm. Der Einfluss von Luft auf eine sich ausprägende Oberflächenschicht
ist damit eindeutig belegt. Im Gegensatz zu (a) zeigt sich die beste Übereinstimmung der
Anpassung für eine Kombination aus Mn3+ und Mn4+.
Neben der Untersuchung der Mn 2p-Spektren lassen sich Rückschlüsse aus der Aufspaltung
des Mn 3s Dubletts auf den Ladungszustand von Mn gewinnen. Ein typisches Mn 3s Dublett
des Mn3O4 Dünnfilms nach der oben beschriebenen Behandlung ist in Abbildung 6.18 (d)
dargestellt.
Wie beispielhaft in [518] dargelegt, besteht ein linearer Zusammenhang zwischen Valenzzu-
stand und Aufspaltung des Dubletts. Für große Aufspaltungen (∆E ≥ 5.7 eV) ist zweiwer-
tiges Mn zu erwarten. Mit sinkender Aufspaltung steigt der Ladungszustand an. In Tabelle
Tabelle 6.4. : Experimentell bestimmt Aufspaltung des Mn 3s Dubletts für verschiedene Re-
ferenzproben und MnSZ-Dünnfilme. Die Dünnfilme wurden bei TSub = 715○C und






MnSZ x ≈ 0.29 5.5
MnSZ x ≈ 0.45 5.5
6.4 sind die experimentell bestimmten Aufspaltungen der Mn 3s Dubletts für verschiedene
Proben angegeben. Neben dem für MnSZ genutzten MnO2 Target ist zudem ein MnO Tar-
get vermessen wurden. Darüber hinaus sind die Resultate für den Mn3O4 Dünnfilm vor und
nach dem Sputterprozess sowie für MnSZ-Dünnfilme mit x ≈ 0.29 und x ≈ 0.45 aufgelistet.
Für das MnO2 Target, sowie für den gesputterten und geheizten Dünnfilm belegen die Mess-
werte einen zweiwertigen Ladungszustan. Für Mn2 bzw. vierwertiges Mn erwartet man eine
deutlich geringere Aufspaltung (∆E = 4.7 eV). Es deutet sich hier bereits an, dass bei der Tar-
getherstellung eine Umwandlung entweder vollständig oder teilweise zu dreiwertigem Mn
stattfindet.
Der abgeschiedene und unbesputterte Mn3O4 Dünnfilm zeigt eine Aufspaltung von ∆E =
5.7 eV. Hierbei ist ein Kombination aus Mn3+ und Mn2+ indiziert.
Für MnSZ-Dünnfilme mit x < 0.29 ist die Intensität der Mn 3s Linie gering, so dass keine
belastbare Aussage getroffen werden kann. Für x ≥ 0.29 zeigt sich eine Aufspaltung von
(∆E = 5.5 eV). Der Wert deutet auf einen gemischten Ladungszustand von Mn3+ und Mn2+
hin.
Es bleibt festzuhalten, dass die Resultate der Mn 2p und Mn 3s-Spektren nicht eindeutig
sind. Eine Aufspaltung der Mn 3s von ∆EB = 5.7eV ist ein typischer Wert für Mn2+ [514, 518].
Demgegenüber zeigen die Mn 2p-Spektren kein Indiz für zweiwertiges Mn.
Ursache dieses widersprüchlichen Befundes kann die unterschiedliche Tiefenauflösung der
beiden Signale sein. Als Folge der Korrelation von EB und der mittleren freien Weglänge
λfrei der Elektronen [519] ergibt sich, dass das Mn 3s Signal aus tieferen Bereichen detektiert
wird. Der Einfluss einer Oberflächenschicht ist somit entscheidend für das Mn 2p Signal.
Einen problematischen Einfluss auf die Valenz kann der Sputterprozess haben. So zeigt das
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Mn 2p-Spektrum des mit Ar gesputterten Mn3O4 Dünnfilms einen ausschließlich zweiwer-
tigen Ladungszustand. Eine Reduktion der Oxidationsstufe durch den Sputterprozess muss
berücksichtigt werden.
Zur Bestätigung der, in der XPS beobachteten, Tendenzen wurden EPR-Untersuchungen an
verschiedenen MnSZ-Dünnfilmen durchgeführt. Die EPR ist dabei, im Gegensatz zur XPS,
eine auf die gesamte Schicht sensitive Messmethodik. Erwartet wird ein deutliches Signal
für den Fall, dass die Dünnfilme Mn2+ beinhalten. Insbesondere für Mn-Gehalte nahe 50 at%
ist eine deutlich messbares Signal schon für einen geringen prozentualen Anteil an Mn2+ zu
erwarten.
Abbildung 6.19 (a) zeigt die EPR-Spektren für einmal YSZ (001) sowie nominell undotiertes
ZrO2 und andermal für verschieden MnSZ-Dünnfilme. Es zeigt sich keine Änderung des
Signals. Gleiches ist, unabhängig von den Abscheidebedingungen, für alle, in dieser Arbeit
vermessenen, MnSZ-Dünnfilme beobachtet wurden. Dies belegt, dass Mn2+ in den Dünnfil-
men nicht in messbaren Mengen vorhanden ist. Das völlige Ausbleiben eines schichtspezi-
fischen Signals deutet auf hauptsächlich Mn3+ als in den MnSZ relevante Mangan Spezies
hin. Jedoch kann ein geringer Anteil Mn4+ nicht ausgeschlossen werden. Im Allgemeinen
liefert Mn4+ ein nur schwaches EPR-Signal [511].
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Abbildung 6.19. : (a) EPR-Spektrum bei RT für ein YSZ (001)-Substrat, einen nominell undotier-
ten ZrO2-Dünnfilm sowie MnSZ-Dünnfilme mit x ≈ 0.28 und x ≈ 0.48. (b) EPR-
Spektrum eines YSZ (001)-Substrates sowie einen MnST Dünnfilm mit x ≈ 0.45
vor und nach einer thermischen Behandlung in 800 mbar Ar. (c) Verlauf der Re-
manenz nach Magnetisierung bei T = 5 K in einem Feld von µ0H = 1 T eines in
800 mbar Ar ausgheizten MnSZ-Dünnfilms mit x ≈ 0.45. Hervorgehoben (blau-
er Pfeil) ist die Curie-Temperatur der ferromagnetischen Ordnung bei TC = 42
K.
Eine thermische Behandlung der Dünnfilme in einer sauerstoffreduzierenden Atmosphäre,
wie beispielhaft für Argon in Abbildung 6.19 (b) gezeigt, bedingt eine Reduktion der Mn-
Spezies und führt zu einem EPR-Signal, welches Mn2+ zugeordnet werden kann [519]. In
dem hier gezeigten Fall wurde eine Ausheiztemperatur von Tann ≈ 900○C für eine Dauer
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von 60 min eingestellt. Darüber hinaus lässt sich im Verlauf der Magnetisierung als Funkti-
on der Temperatur T ein deutlicher Hinweis auf die Veränderung der Valenzzustände durch
Ausheizen bei reduzierenden Bedingungen ausmachen. Ein Ausheizen in Sauerstoffatmo-
sphäre bedingt keine Änderung der M vs. T Charakteristik und schließt damit einen rein
thermischen Effekt aus (Eine ausführliche Darstellung der magnetischen Eigenschaften er-
folgt weiter unten).
In Abbildung 6.19 (c) ist die Magnetisierung M in Abhängigkeit der Temperatur für einen
MnSZ-Dünnfilm behandelt in 800 mbar Argon bei Tann ≈ 900○C für 120 min dargestellt.
Es lässt sich eine ferromagnetische Ordnung mit Curie Temperatur TC ≈ 42 K feststellen, die
Mn3O4 zugeordnet werden kann [520]. Dies indiziert, dass oberhalb einer kritischen Tempe-
ratur in reduzierenden Atmosphären Mn3O4 Cluster auftreten. Diese haben eine gemischte
Valenz aus Mn2+ und Mn3+ und sind mittels EPR detektierbar.
Zusammenfassend wurde gezeigt, dass die XPS-Mn 2p-Spektren durch eine Kombination
aus Mn3+ und Mn4+ sehr gut beschrieben werden können. Unter Einbeziehung einer Mn3O4
Referenz ist das Ausbilden einer Oberflächenschicht belegt wurden. Diese besitzt gegebe-
nenfalls einen vom Bulk abweichenden Ladungszustand. Die Anwendung eines Sputter-
prozesses zur Entfernung der Oberflächenschicht erweist sich als problematisch, da hierbei
eine Modifikation der Valenz durch den Prozess selbst naheliegt. Die Aufspaltung der Mn
3s Dubletts indiziert eine von den Mn 2p-Spektren abweichende Valenz. Die höhere Tiefen-
sensitivität kann dabei Verantwortlich zeichnen. Aus der Aufspaltung wird eine gemischt
drei- und zweiwertiger Ladungszustand für MnSZ nahegelegt.
EPR-Untersuchungen hingegen zeigen keinen Hinweis auf zweiwertiges Mn in unbehan-
delten MnSZ-Dünnfilmen. Erst eine Behandlung im Vakuum führt zur Ausprägung eines
messbaren Signals und kann durch die Ausbildung von Mn3O4 Cluster erklärt werden. Es
lässt sich schlussfolgern, dass in MnSZ-Dünnfilmen hauptsächlich Mangan in Mn3+ vor-
liegt. Ein zusätzlicher Anteil Mn4+ kann weder direkt bestätigt noch ausgeschlossen wer-
den.
Einfluss von Sauerstoffpartialdruck und Substrattemperatur
Der entscheidende Parameter zur Stabilisierung der Dünnfilme ist der Mn-Gehalt in den
Dünnfilmen. Dieser wird durch die Verwendung des jeweiligen Targets grob eingestellt. Zu-
sätzlich wird jedoch die Stöchiometrie und somit das Auftreten von Sauerstoff-Vakanzen im
Rahmen des PLD-Prozesses durch einmal den Sauerstoffpartialdruck p(O2) und andermal
die Substrattemperatur TSub modifiziert. Als Folge des unterschiedlichen Streuverhaltens
der verschiedenen Spezies (in diesem Fall Zr und Mn) wird mit p(O2) der Mangan und der
Sauerstoffgehalt im Plasma relativ zum Zr Gehalt verändert und die kinetische Energie der
Teilchen beeinflusst. Für TSub wird die Desorption der verschiedenen Komponenten und
darüber hinaus die Beweglichkeit der adsorbierten Spezies verändert.
Eine dezidierte Trennung bzw. Zuordnung der Einzeleffekte gestaltet sich schwierig, da zum
Einen der Mn-Gehalt und zum Anderen der Sauerstoffgehalt in den Dünnfilmen nicht un-
abhängig voneinander einstellbar sind. Insofern sind folgende Unsicherheiten präsent.
• die Verteilung der Mn-Atome im Gitter
• der Valenzzustand der Mn-Atome
• die pro Mn-Atom erzeugte Anzahl an Sauerstoff Leerstellen
• die unabhängig vom Mn gebildeten Sauerstoff-Vakanzen
In Abbildung 6.20 ist die Veränderung des Mangan Gehaltes x sowie die Verschiebung der
Gitterkonstante c in Wachstumsrichtung in Abhängigkeit von einmal TSub (Abb. 6.20 (a,b))
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Abbildung 6.20. : Variation des (a) Mn-Gehaltes und (b) der Gitterkonstante c in Wachstumsrich-
tung als Funktion der Substrattemperatur TSub für verschiedene MnSZ-Targets.
Variation des (c) Mn-Gehaltes und (d) der Gitterkonstante c in Wachstums-
richtung in Abhängigkeit vom Sauerstoffpartialdruck p(O2) für verschiedene
MnSZ-Targets.
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und andermal p(O2) (Abb. 6.20 (c,d)) in MnSZ-Dünnfilmen aufgezeigt. Abgeschieden wur-
den die Filme dabei mit Targets mit 10at% (rot), 20at% (blau) und 30at% (grün) MnO2.
Änderung des Mn-Gehaltes
Der Mangan Gehalt x weist über den ganzen Temperaturbereich innerhalb der Fehlergren-
zen keine signifikante Korrelation zu TSub auf. Im Fall von 10at% MnO2 ist ein ein Minimum
bei TSub = 710○C zu beobachten.
Der große Fehlerbereich resultiert aus den Schwierigkeiten, die sich aus den EDX-Messungen
ergeben. Einmal laden sich die Proben als Folge ihres stark isolierenden Charakters an der
Oberfläche auf. Die Dünnfilme wurden zur Kompensation dieses Effektes bedampft (mit
ca. 10 nm Gold oder mit ca. 10 nm Kohlenstoff). Andermal ist zu berücksichtigen, dass die
Eindringtiefe des Elektronenstrahls derart gewählt werden muss, dass die Anregungskeule
nicht in das Substrat eindringt. Da im Substrat ebenso Zr enthalten ist und der Mn-Gehalt
relativ zum Zr Gehalt bestimmt wird, bedingt eine zusätzliche Anregung des Substrates eine
Verringerung des Mn-Gehaltes.
In Abhängigkeit vom Sauerstoffpartialdruck hat der Mn-Gehalt x für alle Targets ein Maxi-
mum bei p(O2) = 0.002 mbar. Zu höheren p(O2) sinkt der Mn-Gehalt, was auf eine stärkere
Streuung der Mn-Atome relativ zu den Zr Atomen verweist. Der Abfall von x zu geringe-
ren p(O2) ist erklärbar durch den höheren Dampfdruck von Mn relativ zu Zr, was zu einer
stärkeren Desorption von Mn bei geringeren Sauerstoffpartialdrücken führt.
Modifikation der Gitterkonstanten
Im Hinblick auf die Veränderung der Gitterkonstante in Wachstumsrichtung, sind verschie-
dene Einflüsse zu berücksichtigen.
• Einmal bedingt der Einbau von Mn eine Veränderung der Gitterkonstanten c in Wachs-
tumsrichtung, wobei die Valenz der Mn-Ionen bestimmend ist. Wie von Schubert et al.
gezeigt [521], sinkt mit Mn3+ als auch mit Mn4+ die Gitterkonstante c in Wachstums-
richtung, da diese einen kleineren Ionenradius aufweisen (66 pm and 60 pm für Mn3+
bzw. Mn4+ verglichen mit 79 pm für Zr4+). Für Mn2+ ist hingegen eine geringere Ver-
änderung zu erwarten, da der Ionenradius von Mn2+ mit 80 pm nahezu identisch mit
jenem von Zr4+ ist.
• Andermal wird durch die Ausbildung von Sauerstoff-Vakanzen eine Veränderung der
Gitterkonstanten c in Wachstumsrichtung hervorgerufen. Die Relaxation der Gitter-
struktur in der Umgebung der Vakanzen führt einerseits zu einer forcierten Stabilisie-
rung der tetragonalen und kubischen Hoch-Temperaturphasen. Andererseits jedoch
wird eine Abweichung von der idealen kubischen Struktur [521] erwartet.
Die Messergebnisse zeigen generell ein Absinken der Gitterkonstante c mit ansteigendem
Mn-Gehalt im PLD-Target. Dies resultiert aus den unterschiedlichen Phasen des Zirkondi-
oxid. Für 10at% MnO2 im Target beobachtet man eine monokline Kristallstruktur. Mit stei-
gendem Mn-Gehalt in den Targets kommt es zur Stabilisierung zunächst der tetragonalen
und schließlich der kubischen Phase mit steigendem x.
In Abhängigkeit der PLD-Parameter zeigt sich eine Verringerung die Gitterkonstante c mit
steigendem TSub für alle drei kristallographischen Ausprägungen (kubisch, tetragonal und
monoklin). Wie bereits in Kapitel 5 beschrieben, wird mit steigendem TSub die Desorpti-
on von Sauerstoff problematisch. Ein Wachstum unter zunehmend reduzierenden Bedin-
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gungen erhöht die Anzahl an Sauerstoff-Vakanzen, was wiederum die Stabilisierung der
Hochtemperaturphasen begünstigt.
Vergleichbar zu den Tendenzen für TSub, sinkt die Gitterkonstante c in Wachstumsrichtung
mit sich verringerndem Sauerstoffpartialdruck p(O2). Wie von Heiroth et al. [522] gezeigt, ist
ein sauerstoffdefizientes Wachstum für geringere p(O2) zu erwarten. Zum Einen ist für hohe
p(O2) Sauerstoff aus dem Hintergrundgas verfügbar. Zum Anderen bewirkt ein Verringe-
rung von p(O2) einmal einen Anstieg der Wahrscheinlichkeit Sauerstoff als leichte Spezies
von der Oberfläche abzusputtern und andermal, insbesondere für höhere Substrattempera-








































































p(O ) = 0.002 mbar2
Tsub ≈ 750°C
Abbildung 6.21. : (a) Verlauf der c- und a-Gitterkonstante sowie c/a Verhältnis für tetrago-
nale MnSZ-Dünnfilme in Abhängigkeit von der inversen TSub für konstantes
p(O2) = 0.002 mbar. (b) Verlauf der c- und a-Gitterkonstante sowie c/a Verhält-
nis für tetragonale MnSZ-Dünnfilme in Abhängigkeit von p(O2) für konstantes
TSub = 750○C. Der Mn-Gehalt der Dünnfilme lag im Bereich 0.17 ≤ x ≤ 0.19 in
Abhängigkeit von den Abscheideparametern.
Die stärkste Modifikation der Gitterkonstanten ist für die tetragonale Phase zu beobachten.
Insbesondere die Aufspaltung zwischen (00l) und (h00) hängt deutlich von den Züchtungs-
parametern ab. In Abbildung 6.21 ist die Veränderung der Aufspaltung, sowie das c/a Ver-
hältnis einerseits als Funktion von TSub (a) und andererseits in Abhhängigkeit von p(O2) (b)
dargestellt.
Für MnSZ-Dünnfilme mit 0.15 ≤ x ≤ 0.20, führt eine Erhöhung der Substrattemperatur zu
einem Absinken der c-Gitterkonstante zu einem Wert von a ≈ 0.56 nm identisch mit der
a Gitterkonstante, die ihrerseits für höheres TSub leicht ansteigt. Für TSub ≥ 780○C ist die
kubische Phase stabilisiert, so dass a und c gleich sind.
Als Funktion des Sauerstoffpartialdrucks zeigt sich ebenfalls ein Absinken der
c-Gitterkonstante im Bereich von 0.0003 mbar≤ p(O2) ≤ 0.016 mbar für MnSZ-Dünnfilme.
Sie erreicht jedoch bei konstanten TSub nicht den Wert der c-Gitterkonstanten, die ihrer-
seits, wie bereits in Abbildung 6.20 aufgezeigt mit dem Sauerstoffpartialdruck abfällt. Für
p(O2) = 5E− 6 mbar steigt die a-Gitterkonstante wieder an. Als Folge der hohen kinetischen
Energie in der Plasmakeule steigt die Defektanzahl im Dünnfilm als Folge der einschlagen-
den Teilchen, was wiederum zu einer größeren in-plane Gitterkonstante führt.
Der Einfluss von Sauerstoffpartialdruck und Substrattemperatur lässt sich in folgenden
Schwerpunkten zusammenfassen:
1) Mit steigender Substrattemperatur TSub sinkt die Gitterkonstante in Wachstumsrichtung,
wohingegen der Mn-Gehalt nahezu konstant bleibt.
2) Die Aufspaltung zwischen (h00) und (00l) Reflex in tetragonalem MnSZ sinkt mit steigen-
dem TSub. Eine Stabilisierung der kubischen Phase wird bei vergleichbaren Mn-Gehalt
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für höhere Substrattemperaturen realisiert. Eine Aspekt ist die Zunahme an Sauerstoff-
Vakanzen mit zunehmendem TSub, was wiederum den Stabilisierungsmechanismus be-
fördert.
3) Der Mn-Gehalt der Dünnfilme zeigt ein Maximum bei p(O2) = 0.002 mbar. Die Gitterkon-
stante c in Wachstumsrichtung sinkt mit sinkendem p(O2)
4) Die (h00) und (00l) Aufspaltung der Gitterkonstanten für tetragonales MnSZ reduziert
sich für sinkendes p(O2) bis zu p(O2) = 0.0003 mbar. Für kleinere p(O2) steigt die in-
plane Gitterkonstante a wieder an, was auf eine Zunahme an Defekten in der Schicht
durch die hohe Teilchenenergie im Plasma hindeutet.
Einfluss einer thermischen Behandlung auf die strukturellen Eigenschaften
Eine thermische Behandlung bei erhöhten Temperaturen (Tann ≥ 750○C) bewirkt eine Verbes-
serung der kristallinen Qualität. Unabhängig von der Atmosphäre wird eine Verringerung
der Halbwertsbreiten der Röntgenspektren beobachtet. Darüber hinaus kommt es zu einer
Veränderung der Gitterkonstanten, abhängig von der Hintergrundatmosphäre während des
Ausheizens.
Abbildung 6.22 (a) zeigt die Variation der Gitterkonstante c in Wachstumsrichtung abhän-
gig von der Ausheiztemperatur Tann für verschiedene Hintergrundatmosphären und Mor-
phologien. Für 800 mbar O2 als Hintergrundgas zeigt sich eine leichte Zunahme von c für
erhöhte Tann. Im Vergleich zu 800 mbar Ar oder einem Vakuum von ca. 1.0 × 10−5 mbar
sind die Veränderungen gering. Das Ausheizen unter sauerstoffreduzierenden Bedingun-
gen (Vakuum, Ar) beeinflusst c erheblich, insbesondere für Tann ≥ 650○C. Wie zusätzlich in
Abbildung 6.22 (b) am Beispiel eine MnSZ-Dünnfilms mit x ≈ 0.15 aufgezeigt, kann die Sta-
bilisierung der kubischen Hochtemperatur-Phase durch die thermische Behandlung erreicht
werden. Der Dünnfilm wurde bei TSub = 630○C abgeschieden und anschließend für 240 min
bei Tann ≈ 900○C in einem Vakuum von 1.0 × 10−5 mbar ausgeheizt. Im Fall Tann ≈ 550○C
fallen die Veränderungen von c gering aus.
























































Abbildung 6.22. : (a) Modifikation der Gitterkonstante c in Wachstumsrichtung in Abhän-
gigkeit der Ausheiztemperatur Tann für verschiedene Atmosphären. (b) XRD-
Weitwinkel-2θ −ω-Spektrum des (004) Reflexes eines MnSZ-Dünnfilme mit x ≈
0.15 abgeschieden bei TSub = 719○C und p(O2) = 0.002 mbar vor (schwar-
ze Linie) und nach (rote Linie) einer thermischen Behandlung in Vakuum bei
Tann = 900○C für 240 min. Die schwarze gestrichelte Linie markiert die Position
des (004) Reflexes des YSZ (001)-Substrates.
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Im Fall von Luft als Hintergrundatmosphäre ist für Tann < 700○C, ähnlich wie im Fall von O2,
eine geringfügige Zunahme der Gitterkonstanten c in Wachstumsrichtung zu verzeichnen.
Erhöht man die Ausheiztemperatur jedoch, verkleinert sich c.
Generell bleibt anzumerken, dass der Einfluss einer thermischen Behandlung am stärks-
ten für die tetragonale Phase beobachtet wird. Sowohl für MnSZ-Dünnfilme, in denen aus-
schließlich die tetragonale Phase auftritt, als auch für gemischt monoklin/tetragonale Dünn-
filme sind deutliche Veränderungen zu beobachten. Für rein monoklines respektive rein ku-
bisches MnSZ sind die Variationen der c Gitterkonstante weniger stark ausgeprägt.
Wie bereits in Abschnitt 6.6.1 gezeigt, bedingt eine Behandlung in sauerstoffreduzierenden
Bedingungen für hohe Temperaturen eine Veränderung des Valenzzustandes des Mangans.
So gilt für p(O2) = 0.001 mbar, dass ein Übergang von Mn2O3 zu Mn3O4 bereits für T > 500○C
zu erwarten ist [479, 482].
Im Hinblick auf die Kristalleigenschaften, verkleinert der Einbau von Mn3+ und Mn4+ die
Gitterkonstanten, wohingegen für Mn2+ keine Veränderung auftritt. Eine Reduzierung zu
Mn2+ als Folge einer Behandlung unter reduzierenden Bedingungen, würde demnach einen
Anstieg der Gitterkonstante bedingen. Eine Vergrößerung der in-plane Gitterkonstanten
wiederum, führt zu einer kleineren Gitterkonstante in Wachstumsrichtung und geht mit
dem beobachteten Resultat konform.
Der zweite zu berücksichtigende Faktor ist die Veränderung der Stöchiometrie, dass heißt
der Verlust von Sauerstoff (in Ar oder Vakuum) oder die Kompensation von Vakanzen (in
O2 oder Luft). Die starke Veränderung bzw. das Stabilisieren der kubischen Hochtempe-
raturphase durch Ausheizen im Vakuum oder in Ar verweist auf die Ausbildung von O2-
Vakanzen, die ihrerseits stabilisierend wirken. Ein Absinken von c resultiert hingegen aus
der Kompensation der Vakanzen für Luft und O2.
In der Arbeit von Schubert et al. [521] wird in Übereinstimmung mit den gezeigten Tenden-
zen ein Anstieg bzw. eine Verringerung der Gitterkonstante in Wachstumsrichtung für eine
Behandlung in O2 respektive Vakuum für kubisches MnSZ beobachtet. Eine Abweichung
von der „idealen“ kubischen Struktur für verschieden Orientierungen ((111), (001) sowie
(011)) für MnSZ-Dünnfilme wird aufgezeigt. Der Einfluss einer thermischen Behandlung
wird hierin im Kontext einer Veränderung des Valenzzustandes von Mn und eines Sauer-
stoffverlustes diskutiert. Anzumerken ist, dass die von Schubert et al. gezeigten Dünnfilme
für vergleichbare Mn-Gehalte (x ≈ 0.3), geringere Gitterkonstanten aufweisen, verglichen
mit den im Rahmen dieser Arbeit hergestellten Dünnfilmen.
6.6.2. Analyse der unterschiedlichen Phasen im Mangan stabilisierten Zirkondioxid
Transmissionselektronenmikroskopie
Im bisherigen Verlauf der Arbeit erfolgte die Zuordnung der unterschiedlichen Phasen des
Zirkondioxid auf Grundlage der Lage des (00l) Röntgenreflexes. Sowohl die Größe der Git-
terkonstante in Wachstumsrichtung als auch die beobachteten Aufspaltungen sind ein Indiz,
jedoch kein eindeutiger Beleg. Im folgenden Abschnitt soll die bisher erfolgte Zuordnung
gerechtfertigt und für die weitere Diskussion festgelegt werden.
Eine Möglichkeit zwischen einmal der monoklinen und der kubischen bzw. tetragonalen
Phase zu unterscheiden, stellt die Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) dar.
In Abbildung 6.23 (a) ist eine TEM-Hellfeld-Aufnahme eines monoklinen MnSZ-Dünnfilms
mit x ≈ 0.09 hergestellt bei TSub = 750○C, p(O2) = 0.002 mbar, sowie in (b) ein TEM-weak-
beam Dunkelfeld (100) Querschnitt (g, 3g) eines kubischen MnSZ-Dünnfilms mit x ≈ 0.22
hergestellt bei identischen Abscheidebedingungen gezeigt.
Für den monoklinen Dünnfilm sind säulenartige Defekte mit Antiphasendomänen und Ver-


















Abbildung 6.23. : (a) TEM-Hellfeld-Aufnahme eines MnSZ-Dünnfilms mit x ≈ 0.09 abge-
schieden bei TSub = 750○C, p(O2) = 0.002 mbar. Im Einschub von (a) ist ein
Elektronenbeugungsbild an der Grenzfläche Substrat/Dünnfilm gezeigt. (b)
TEM-weak-beam Dunkelfeld (100) Querschnitt (g, 3g) eines kubischen MnSZ-
Dünnfilms mit x ≈ 0.22 abgeschieden unter identischen Bedingungen wie
(a). Der Einschub rechts von (b) zeigt das Elektronenbeugungsbild an der
Grenzfläche Substrat/Dünnfilm. Der Einschub links zeigt ein Fourier gefilter-
tes hochaufgelöstes-TEM (HR-TEM)-Bild der Grenzfläche.
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Der kubischen Dünnfilme (b) weist eine höhere Versetzungsdichte auf. Darüber hinaus ist
eine höhere Mosaizität zu beobachten. In den untersuchten Proben zeigte sich kein Hinweis
auf eine Phasenseparierung oder nanokristalline Cluster.
Für die Zuordnung der unterschiedlichen Phasen sind die jeweils als Einschub dargestell-
ten Elektronenbeugungsbilder von Relevanz. Hierbei ist eine Überlagerung von Film- und
Substratsignal gezeigt.
Im Fall des monoklinen Dünnfilms (a) zeigt sich eindeutig eine Rotation des
MnSZ-Dünnfilms gegenüber des Substrates mit einem Rotationswinkel von 9.3○. Dies ist
ein für die monokline Phase typischer Effekt und gestattet die eindeutige Zuordnung der
Dünnfilmstruktur als monoklin.
Im Gegensatz dazu ist für (b) keine Differenz im Elektronenbeugungsbild zwischen Sub-
strat und Schicht auszumachen. Hier liegt somit eine kubische Phase vor. Dünnfilme, die
eine Aufspaltung im Weitwinkel-Röntgenspektrum zeigen (tetragonal), weisen jedoch ver-
glichen mit kubischen Dünnfilmen den gleichen Befund auf.
Zusätzlich ist in Abbildung 6.23 (b) ein Fourier gefiltertes hochaufgelöstes-TEM (HR-TEM)-
Bild der Grenzfläche zwischen dem kubischen Dünnfilm (MnSZ mit ca. 22 at% ) und dem
YSZ (001)-Substrat eingeschoben. Es sind keine Grenzflächendefekte auszumachen und die
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Abbildung 6.24. : (a) TEM-Hellfeld-Bild eines kubischen MnSZ-Dünnfilms mit x ≈ 0.29 ab-
geschieden auf einem YSZ (001)-Substrat. Das Elektronenbeugungsbild wurde
an der Grenzfläche von Substrat und Dünnfilm gemacht. Die Pfeile im Elek-
tronenbeugungsbild deuten eine leichte Aufspaltung der Substrat- und Dünn-
filmreflexe an. Die Richtung des Elektronenstrahls liegt nahe der [100] Rich-
tung. (b) TEM-weak-beam Dunkelfeldbild (g,3g) eines MnSZ-Dünnfilms mit
x ≈ 0.47 und einer ca. 20 nm dicken MgO Deckschicht. Die Einschübe zeigen die
Elektronenbeugungsbilder in den jeweiligen farbigen Kreisen von Grenzflcähe
Substrat/MnSZ-Schicht (oben), MnSZ-Schicht allein (Mitte) und Grenzfläche
MnSZ-Schicht/MgO (unten). (c) Hochauflösende TEM-Aufnahme der Grenz-
fläche MnSZ/MgO mit den hier bestimmten jeweiligen Gitterkonstanten.
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Erhöht man den Mn-Gehalt weiterhin auf x ≈ 0.29, so zeigt sich in der TEM-Hellfeld-
Aufnahme in Abbildung 6.24 (a) eine Abnahme der Versetzungsdichte. Die Schichtqualität
steigt, wie auch durch eine Abnahme der Halbwertsbreite FWHM der XRD-Rocking-Kurven
belegt. Im eingeschobenen Elektronenbeugungsbild ist erneut eine Übereinstimmung zwi-
schen Substrat und Dünnfilme festzustellen. Durch Pfeile markiert, zeigt sich erst für Reflexe
höherer Ordnung eine minimale Aufspaltung bedingt durch die unterschiedlichen Gitter-
konstanten von Substrat und Dünnfilm.
Nutzt man zur Herstellung der MnSZ-Dünnfilme das Target mit 50at% MnO2, stellt sich die
Frage, inwieweit Fremdphasen oder Mn-Oxid Cluster auftreten. In Abbildung 6.24 (b) ist
das weak-beam Dunkelfeldbild (g,3g) eines MnSZ-Dünnfilms mit x ≈ 0.53 und darauf ca.
20 nm MgO aufgezeigt. Der Schichtstapel ist auf einem YSZ (001)-Substrat mit TSub = 715○C
und p(O2) = 0.03 mbar abgeschieden. Der Elektronenstrahl ist parallel zur [110] Richtung.
Die [001] Richtung weist aufwärts.
Die Anzahl an Versetzungen und Defekten ist hoch verglichen mit den monoklinen Dünn-
filmen und ebenfalls höher relativ zum MnSZ-Dünnfilm mit x ≈ 0.29. Zusätzlich sind in Ab-
bildung 6.24 (b) die Elektronenbeugungsbilder einerseits von kombiniert YSZ (001)-Substrat
und MnSZ-Dünnfilme und andererseits des MnSZ-Dünnfilms allein eingeschoben. Die Git-
terkonstante der kubischen Einheitszelle für den MnSZ-Dünnfilme mit x ≈ 0.53 wurde mit
0.48 nm bestimmt. Für das Beugungsbild mit Substrat und Dünnfilm ist die Abweichung
der Schichtreflexe zu sehen. Es wird die kubische Struktur des Substrates übernommen und
die Dünnfilme sind relaxiert.
In beiden Elektronenbeugungsbildern finden sich keine zusätzlichen Reflexe, die auf ge-
ordnete kristalline Cluster oder Fremdphasen verweisen. Jedoch ist im Beugungsbild der
Schicht ein zusätzlicher Ring um den zentralen Reflex zu beobachten. Dieser verweist mög-
licherweise auf vorhandene ungeordnete Cluster. Fraglich ist hierbei jedoch, warum kei-
ne höheren Ordnungen beobachtet werden. Ein alternative Erklärung kann möglicherweise
durch die Präparation gegeben werden. So wurden mittels Ga-Ionenätzens Lamellen aus
den Proben herausgearbeitet und anschließend für die TEM-Messung weiterverarbeitet. Die
dadurch auftretende Verunreinigung führt ebenfalls zur Ausbildung vergleichbarer Ringe.
Eine hochauflösendes TEM-Bild der MgO/MnSZ-Grenzfläche ist in Abbildung 6.24 (b) dar-
gestellt. Der Elektronenstrahl ist parallel zur [110] Richtung. die Grenzfläche ist deutlich
zu unterscheiden. Es zeigen sich keine Anzeichen für Fremdphasen. Die Gitterkonstante
der kristallinen MgO Deckschicht ist d(200)MgO = 0.21 nm, die Gitterkonstante des MnSZ-
Dünnfilms ist dMnSZ = 0.48 nm.
hochauflösende Röntgenmessungen
Generell ist für alle beobachteten XRD-Reflexe eine kubische Symmetrie zu beobachten. Die
φ Scans um 360○ zeigen eine vierzählige, dass heißt kubische, Symmetrie.
Für monokline ZrO2-Dünnfilme ist eine charakteristische Aufspaltung zwischen (111) und
(111̄) Reflex (JCPDS Nr. 13-307) im hochaufgelösten (HR)-XRD 2θ − ω-Spektrum zu erwar-
ten. Das Auftreten bzw. Ausbleiben der Aufspaltung kann als Kriterium für bzw. gegen
die monokline Kristallstruktur dienen. Die im Rahmen dieser Arbeit untersuchten nomi-
nell undotierten ZrO2- und MnSZ-Dünnfilme mit x ≤ 0.09 zeigen diese Aufspaltung. Für
MnSZ-Dünnfilme mit 0.1 ≤ x ≤ 0.15 tritt, abhängig von den Abscheideparametern, neben
der tetragonalen ebenfalls die monokline Phase auf.
Die tetragonale Phase selbst wird indiziert durch eine Aufspaltung einmal der (002) und
(200) und andermal der (022) und (202) Reflexe im HR-XRD 2θ − ω-Spektrum (JCPDS Nr.
17-923), als Folge der Verschiebung der Sauerstoffatome im Sauerstoff-Untergitter.
In Abbildung 6.14 sind jeweils für einen monoklinen (x ≈ 0.09), einen tetragonalen (x ≈ 0.17)
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und einen kubischen (x ≈ 0.28) MnSZ-Dünnfilm die HR-XRD 2θ−ω-Spektren des (a,b) (111),
sowie des (c,d) (002) Reflexes dargestellt.
Während für den kubischen Dünnfilm jeweils nur ein Reflex neben dem YSZ (001)-
Substratreflex zu beobachten ist, zeigen die beiden anderen Phasen die angesprochenen
Aufspaltungen. Im Fall des monoklinen Dünnfilms ist in Abbildung 6.25 (b) jedoch nur,
der bei 2θ = 31.597○ lokalisierte, (111) Peak zu beobachten. Der bei 2θ = 28.2○ befindliche (11-
1) Reflex ist nicht zu sehen, da er eine andere φ Abhängigkeit aufweist. Das 2θ−ω-Spektrum
des (11-1) Reflex ist zusätzlich in Abbildung 6.25 (b) eingeschoben.
Eine Aussage über die kristalline Qualität und Orientierung des Dünnfilms relativ zum Sub-
strat kann auf Grundlage der Reciprocal Space Maps (RSM) gegeben werden. In Abbildung
6.26 sind für alle drei Phasen der MnSZ-Dünnfilme die RSM um den (002) Reflex dargestellt.
Der (002) Reflex wurde gewählt, da er, als einziger Reflex für (001) orientierte Dünnfilme,
hinreichend Intensität liefert, um qualitativ aussagekräftig zu sein. Für monoklines MnSZ ist
ein scharfer (002) Reflex mit Schichtdickenreflexe zu beobachten. Die Filmdicke ergibt sich
zu dmonoklin ≈ 440 nm. Die leichte Versetzung von Film- und Substratreflex relativ zur Nul-
linie deutet eine schwache Verkippung der (001) Achse der Schicht relativ zur (001) Achse
des YSZ (001)-Substrates an.
Im Fall der tetragonalen Phase ist der (002) Reflexe breit und von geringer Intensität. Die Ver-
breiterung ergibt sich aus der höheren Defektdichte (insbesondere Versetzungen) für stei-
gende Mn-Gehalte (wie bereits bei TEM-Messungen gezeigt) sowie der höheren Mosaizität
des Dünnfilms.
Die kubische Phase zeigt nur einen Schichtpeak, der, im Vergleich zur tetragonalen Phase,
intensiver und schärfer ist. Wie bereits aus dem TEM-Messungen ist ersichtlich, dass die
monokline Phase die größte strukturelle Qualität aufweist. Der Dünnfilm ist vergleichswei-
se defektarm. Für die tetragonale Phase sind die Reflexe stark verbreitert, was auf eine hohe
Mosaizität und hohe Defektdichte schließen lässt. Kubisch stabilisiertes MnSZ zeigt intensi-
vere und schmaler XRD-Reflexe verglichen mit der tetragonalen Phase, bleibt jedoch hinter
der Qualität der monoklinen Phase zurück.
Die Gitterkonstanten der verschiedenen Phasen wurden aus den (002), (022) und (111) Re-
flexen bestimmt und sind in Tabelle 6.5 zusammengefasst. Darüber hinaus sind die, aus den
XRD-Rocking-Kurven (XRD-RC) des symmetrischen (002) Reflexes bestimmten, Halbwerts-
breiten (FWHM) angegeben. Zur Ermittlung wurden mehrere Dünnfilme unter verschiede-
nen Abscheidebedingungen vermessen und die Halbwertsbreiten bestimmt.
Tabelle 6.5. : Gitterkonstanten und FWHM der XRD-RC der monoklinen, tetragonalen und ku-
bischen Kristallstruktur für MnSZ-Dünnfilme, sowie für YSZ (001)-Substrate.
Kristallstruktur a (nm) b (nm) c (nm) FWHM (arc-
sec)
monoklin 0.514 - 0.515 0.516 - 0.520 0.530 - 0.531 86 - 94
tetragonal 0.506 - 0.510 b = a 0.520 - 0.511 380 – 750
kubisch a = c b = c 0.490 - 0.509 320 – 660
YSZ (001) a = c b = c 0.514 19 - 83
Die optimalen Abscheidebedingungen für die im Rahmen dieser Arbeit hergestellten Dünn-
filme, indiziert durch die geringsten Halbwertbsbreiten der XRD-RC, sind:
• Für monokline MnSZ-Dünnfilme: TSub ≥ 750○C, p(O2) = 0.016 mbar
• Für tetragonale MnSZ-Dünnfilme: TSub ≈ 800○C, p(O2) = 0.002 mbar
• Für kubische MnSZ-Dünnfilme: TSub ≥ 750○C, p(O2) ≥ 0.002 mbar
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Abbildung 6.25. : HR-XRD 2θ − ω-Spektrum des (111) Reflexes für (a) einen tetragonalen und
einen kubische MnSZ-Dünnfilm mit x ≈ 0.16 bzw. x ≈ 0.27 und (c) einen mo-
noklinen MnSZ-Dünnfilm mit x ≈ 0.09 abgeschieden bei TSub ≈ 720○ C und
p(O2) = 0.002 mbar. HR-XRD 2θ −ω-Spektrum des (002) Reflexes für (c) die in

















Abbildung 6.26. : Reciprocal Space Map (RSM) um den (002) Reflex der in Abbildung 6.25
gezeigten MnSZ-Dünnfilme. (a) Der monokline Dünnfilm mit x ≈ 0.09, (b) der
tetragonale MnSZ-Dünnfilm mit x ≈ 0.16 und (c) der kubische MnSZ-Dünnfilm
mit x ≈ 0.27.
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Generell zeigt sich, dass die kristalline Qualität von hohen Substrattemperaturen profitiert.
Ein Sauerstoffpartialdruck von p(O2) ≥ 0.002 mbar zeigt in allen Fällen die besten Resultate.
Raman-Streuung
Die Raman-Streuung kann, als optische Untersuchungsmethode, sehr präzise Auskunft
über die kristallographische Orientierung der MnSZ-Dünnfilme und insbesondere auch über
das Vorhandensein möglicher Fremdphasen oder Cluster geben. Eine ausführliche Diskus-
sion der verschiedenen Moden für die einzelnen Phasen ist in [28, 523–525] und in den Refe-
renzen darin zu finden. Für monoklines ZrO2 sind 18, für tetragonales ZrO2 sind 6 Raman-
Moden und für kubisches ZrO2 ist nur eine Raman-Mode zu erwarten.
Untersucht wurden nominell undotierte ZrO2-Dünnfilme, sowie MnSZ-Dünnfilme mit ver-
schiedenem Mn-Gehalt abgeschieden auf YSZ (001)-Einkristallen, sowie auf a-Saphir Sub-
straten. Letztere wurden genutzt, um Überlagerungen zwischen Substrat und Schichtmo-
den zu vermeiden. Die Substrattemperatur betrug bei allen Dünnfilmen TSub ≈ 720○C, der
Sauerstoffpartialdruck wurde auf p(O2) = 0.002 mbar eingestellt.
In Abbildung 6.27 (a) sind die Raman-Spektren von nominelle undotiertem ZrO2-
Dünnfilmen abgeschieden einmal auf YSZ (001) (angeregt mit dem λ = 532 nm Laser) und
andermal auf a-Saphir (angeregt mit dem λ = 325 nm Laser) im Vergleich zum Spektrum ei-
nes YSZ (001)-Einkristalls gezeigt. Neben den Substratpeaks sind ausschließlich Moden des
monoklinen ZrO2 zu beobachten.
In Abbildung 6.27 (b) ist die Veränderung der Raman-Spektren für verschiedene MnSZ-
Dünnfilme mit steigendem Mn-Gehalt x dargestellt. Die Anregung erfolgte mit dem UV-
Laser (λ = 325 nm). Für x < 0.10 sind ausschließlich monokline und keine kubischen oder
tetragonalen Moden zu beobachten. Die Peaks bei 312 cm−1, 376 cm−1 und 478 cm−1 indi-
zieren die monokline Phase. Für den MnSZ-Dünnfilme mit x = 0.13 zeigt sich, neben den
schwachen monoklinen Peaks bei 376 cm−1 und 478 cm−1, ein weiteres deutliches Maxima
bei 650 cm−1.
Eine eindeutige Zuordnung ist problematisch. Für ZrO2 ist die kubische T2g Mode im Be-
reich von 615 cm−1 zu erwarten. Inwieweit eine Verschiebung, bedingt durch den Einbau
von Mn, auftritt, ist schwer einzuschätzen. Für die tetragonale Phase hingegen sind zwei
B1g Moden, einmal bei 320 cm−1 und andermal bei 649 cm−1 zu erwarten. Da sich die Mode
bei 320 cm−1 mit der monoklinen Mode bei 315 cm−1 überlagert, wird, beim Auftreten bei-
der Phasen, eine eindeutige Bestimmung erschwert. Für x = 0.16 sind im Raman-Spektrum
keine monoklinen Moden zu beobachten. Ein schwaches Maxima bei 320 cm−1 deutet die
tetragonale Phase an.
Erhöht man den Mn-Gehalt weiter ist ausschließlich die Mode bei ca. 650 cm−1 präsent, was
auf eine kubische Stabilisierung verweist.
Zur besseren Differenzierung der unterschiedlichen Moden, wurden zum Vergleich MnSZ-
Dünnfilme mit variablen Mn-Gehalt auf a-Saphir Substraten abgeschieden. Die Raman-
Spektren sind in Abbildung 6.28 (a) aufgezeigt. Qualitativ sind die Resultate identisch zu
den für MnSZ-Dünnfilmen abgeschieden auf YSZ (001), wobei es erneut problematisch ist,
zwischen kubischen und tetragonalen Moden zu unterscheiden.
Die XRD-Weitwinkel-2θ − ω-Spektren der in (a) diskutierten Dünnfilme, sind in Abbildung
6.28 (b) gezeigt. Für nominell undotiertes ZrO2 sind die (111), (111̄) Reflexe sowie der (002)
Reflex bei 2θ = 34.66○ zu sehen. Erneut ist die Aufspaltung in (111) und (111̄) ein Beleg für
die monokline Phase. Für x = 0.11 tritt ausschließlich der (002) Reflex bei 2θ = 34.75○ auf.
Für den kubisch stabilisierten MnSZ-Dünnfilm mit x = 0.28 sind der (111), der (002) sowie
der (022) Reflex zu beobachten. Das Ausbleiben jeglicher Aufspaltungen zeigt eindeutig
die kubische Struktur. Damit kann die in (a) beobachtete Raman-Mode bei ca. 650 cm−1
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Abbildung 6.27. : (a) Raman-Spektren von einem YSZ (001)-Einkristall sowie von nominell un-
dotierten ZrO2-Dünnfilmen einmal abgeschieden auf a-Saphir und andermal
auf YSZ (001). Die Dünnfilme wurden bei TSub = 722○C und p(O2) = 0.016 mbar
abgeschieden. Markiert mit grünen Pfeilen sind die spektralen Positionen der
monoklinen Moden. (b) Raman-Spektren MnSZ-Dünnfilme abgeschieden auf
YSZ (001) im Vergleich zu einem YSZ (001)-Substratspektrum. Die Anregungs-
wellenlänge betrug λ = 325 nm.
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Abbildung 6.28. : (a) Raman-Spektren von MnSZ-Dünnfilmen mit verschiedenem Mn-Gehalt
abgeschieden auf a-Saphir Substraten und einem nominell undotiertem ZrO2-
Dünnfilm. Die Parameter wurden mit TSub ≈ 720○C und p(O = 0.002 mbar für
MnSZ-Dünnfilme bzw. p(O = 0.016 mbar für ZrO2 gewählt. Die grünen Pfeile
indizieren die monoklinen Moden, die gestrichelten schwarzen Linien die Lage
der a-Saphir Moden. (b) XRD-Weitwinkel-2θ − ω-Spektren der in (a) gezeigten
MnSZ-Dünnfilme bzw. des nominell undotierten ZrO2-Dünnfilms. Die schwar-
zen gestrichelten Linien markieren die Positionen der (111) bzw. (002) Reflexe
der Dünnfilme.
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eindeutig kubisch orientiertem Mangan stabilisierten Zirkondioxid zugeordnet werden.
Fasst man die Raman-Untersuchungen zusammen, so zeigt sich, dass für nominell undo-
tiertes ZrO2 ausschließlich die monokline Phase beobachtet werden kann. Für Mn-Gehalte
x ≤ 0.08 zeigen MnSZ-Dünnfilme ebenfalls ausschließlich monokline Raman-Moden. Steigt
der Mangan Gehalt jedoch in einen Bereich von 0.09 ≤ x ≤ 0.13, so sind einerseits monokline
Moden und andererseits eine zusätzliche starke Mode bei einer Wellenzahl von ca. 650 cm−1
zu beobachten. Mit zunehmenden Mn-Gehalt werden die monoklinen Moden schwächer
und verschwinden letztlich für x ≥ 0.15 ganz.
Inwieweit eine teilweise kubische oder tetragonale Stabilisierung vorliegt, ist aus den
Raman-Spektren schwer zu schlussfolgern. Folgt man den Tabellenwerten für YSZ, so ist
die zu beobachtende Mode im Bereich zwischen 640 cm−1 und 650 cm−1 die tetragonale
B1g Mode. Es zeigen sich jedoch für MnSZ-Dünnfilme abgeschieden auf a-Saphir Substraten
keine weiteren tetragonalen Moden. Inwiefern es sich um einen Mischzustand aus mono-
klin/tetragonal oder eine monoklin/kubisch handelt ist nicht zweifelsfrei zu klären und
kann darüber hinaus vom genutzten Substrat abhängen.
Für Mn-Gehalte x ≤ 0.21 ist ausschließlich eine Mode bei 650 cm−1 sichtbar. In Überein-
stimmung mit den XRD-Daten zeigt sich eine kubische Stabilisierung. Demnach ist unter
den hier verwendeten Züchtungsbedingungen für Mn-Gehalte x > 0.2 die kubische Phase
stabilisiert. Bei der beobachteten Raman-Mode handelt es sich somit um die T2g Mode des
kubischen MnSZ.
Generell zeigen die Resultate, dass das XRD-Spektrum allein, nicht eindeutig die verschie-
denen Phasen belegt. Das Vorhandensein von Raman-Moden mehrerer Phasen ist in einigen
Fällen evident, obwohl im XRD-Spektrum nur eine Phase zu beobachten ist. Insbesondere
für 0.1 < x < 0.14 zeigen sich, abhängig von den Abscheidebedingungen und der Schicht-
dicke, monokline und tetragonale oder kubische Reflexe bzw. Moden sowohl in den XRD-
Spektren als auch in den Raman-Untersuchungen.
Martensitische Phasenumwandlung im Mangan stabilisierten Zirkondioxid
Der martensitische Phasenumwandlung ist ein diffusionsloser Phasenübergang 1. Ordnung.
Entdeckt und beschrieben wurde diese von Martens in Stahl [526]. Die Hochtemperaturpha-
se (Austenit) weist eine höhere Symmetrie relativ zur Tieftemperaturphase (Martensit) auf
[527].






















RMS = 0.134 nm
RMS = 0.145 nm
RMS = 0.163 nm
RMS = 25.6 nm
Abbildung 6.29. : (2 × 1µm2 AFM-Oberflächenaufnahmen von MnSZ-Dünnfilmen mit (a) x =
0.08, (b) x = 0.017, (c) x ≈ 0.28 und (d) x ≈ 0.12. Die Dünnfilme wurden bei
TSub ≈ 680○C und p(O2) = 0.002 mbar abgeschieden.
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Während der Phasenumwandlung gleiten Atomlagen einer speziellen Kristallgitterebene
aneinander ab. Die Atome ändern hierbei ihre Position um weniger als einen atomaren Ab-
stand. Die Ebene, entlang sich dieser Scherprozess vollzieht wird auch invariante Ebene
oder Habitusebene genannt [528, 529]. Die Gittervektoren bleiben erhalten und werden we-
der in ihrer Richtung noch in ihrer Länge modifiziert. Die Keime, aus denen die martenis-
tische Phasenumwandlung ausgeht, sind Kristallbaufehler im Austenit. Bei Abkühlung der
Probe kommt es zur Ausdehnung der Keime und letztlich zum Phasenübergang.
Für ZrO2 ist das Auftreten einer martensitischen Phasenumwandlung für den Übergang
von der tetragonalen Hochtemperaturphase zur monoklinen Tieftemperaturphase etabliert
[456, 530].
Abbildung 6.29 zeigt die (2 × 1) µm2 großen AFM-Aufnahmen der Oberflächen verschie-
dener (001) orientierter MnSZ-Dünnfilme mit unterschiedlichen Mn-Gehalten. Während so-
wohl für (a) monoklines MnSZ (x ≈ 0.08) als auch für (b) tetragonal (x ≈ 0.17) bzw. (c) ku-
bisch stabilisiertes MnSZ (x ≈ 0.28) die Oberflächen keine signifikante Oberflächenstruktur
aufweisen, ist in MnSZ-Dünnfilme mit Mn-Gehalten (d) x ≈ 0.12 eine starke Strukturierung
der Oberfläche zu beobachten. Pyramidenartige Strukturen sind für (001) orientiertes Dünn-
filme ausgeprägt. In (a-c) sind die Oberflächen glatt mit RMS-Werten unterhalb 0.15 nm.













Abbildung 6.30. : (10 × 10µm2 Oberflächentopographie für (111) orientierte MnSZ-Dünnfilme
mit (a) x ≈ 0.12 und (b) x ≈ 0.14. Im jeweiligen Einschub ist das FFT Bild der
Oberfläche dargestellt.
Im Fall einer (111) Orientierung der MnSZ-Dünnfilme mit 0.1 ≤ x ≤ 0.14 zeigen sich die
für Martensit charakteristischen Verwerfungen [528]. In Abbildung 6.30 sind für zwei (111)
orientierte MnSZ-Dünnfilme mit (a) x ≈ 0.12 und (b) x ≈ 0.14, abgeschieden bei TSub = 722○C
respektive TSub = 650○C sowie p(O2) = 0.002 mbar, die 10 × 10µm2 Oberflächenabbildungen
gezeigt. Zusätzlich ist für beide Abbildungen die FFT Darstellung gezeigt. Die sechszählige
Symmetrie deutet auf Versetzungen entlang der 100 Richtungen hin.
Zeigen die Dünnfilme diese charakteristische Oberflächentopographie, sind im Weitwinkel-
XRD-spektrum monokline und tetragonale Reflexe zu beobachten. Die Intensitätsverteilung
der beiden Phasen hängt dabei von den Abscheidebedingungen ab. Vergleichsweise hohe
Substrattemperaturen führen zu einer deutlicheren Ausprägung der tetragonalen relativ zur
monoklinen Phase. Beim Sauerstoffpartialdruck zeigen sich für geringe Werte von p(O2)
verstärkt die monokline Phase.
Abbildung 6.32 zeigt die Amplitudenbilder für (001) orientierte MnSZ-Dünnfilme mit 0.1 ≤
x ≤ 0.14 die (10×10) µm2 große AFM-Aufnahmen. Im Amplitudenbild sind die zu beobach-
tenden Strukturen besser zu erkennen. Die Abscheideparameter sind zu (a) TSub = 718○C so-
wie p(O2) = 0.002 mbar, zu (b) TSub = 653○C sowie p(O2) = 0.002 mbar und zu (c) TSub = 721○C
sowie p(O2) = 0.0003 mbar gewählt.
Während für (a) die Dichte und Ausdehnung der Pyramiden gering ist, zeigen sich für (b)
200
einige stark ausgeprägte Strukturen mit einer Vielzahl kleiner zusätzlicher Versetzungen.
Für (c) hingegen ist die Dichte am der Pyramiden am höchsten. In Abbildung 6.32 ist die FFT
Darstellung des zu Abbildung 6.32 (c) gehörenden Höhenprofils aufgezeigt. Man erkennt
deutlich eine achtzählige Symmetrie.




















Abbildung 6.31. : AFM-Amplitudenbilder von (10 × 10)µm2 großen Ausschnitten für MnSZ-
Dünnfilme mit 0.1 ≤ x ≤ 0.14 abgeschieden bei (a) TSub = 718○C sowie p(O2) =
0.002 mbar, (b) TSub = 653○C sowie p(O2) = 0.002 mbar und (c) TSub = 721○C
sowie p(O2) = 0.0003 mbar. (d) zeigt das FFT Abbild des Höhenprofils des in (c)
gezeigten Dünnfilms.
Der Phasenübergang wird ebenso in TEM-Aufnahmen deutlich. Abbildung 6.32 (a,b) zeigt
die weak-beam Dunkelfeld Aufnahmen eines MnSZ (x ≈ 0.13)-Dünnfilms entlang verschie-
dener g-Vektoren. Besonders deutlich fallen die (a) hellen bzw. (b) dunklen Gebiete auf, die
im Verlauf der Schicht beginnen und sich bis an die Oberfläche fortsetzen. Vergleicht man
die Elektronenbeugungsbilder entlang der (100) und der (110) Richtung, so sind für solch ein
helles Gebiet in (a) zahlreiche Reflexe zu erkennen, die von der reinen kubischen Ordnung
abweichen. Insbesondere entlang der (100) Richtung ist sind diagonal geordnete Reflexe zu
beobachten. Dies lassen sich eindeutig zuordnen, wenn man die monokline Phase des ZrO2
annimmt. Im Gegensatz dazu zeigt sich in (b) für die Elektronenbeugungsbilder von Schicht
und Substrat, dass neben der kubischen Struktur des YSZ (001)-Substrates eine tetragonale
Struktur des MnSZ vorliegt. Zusätzlich zu den kubischen Reflexen sind entlang der (110)
Richtung Reflexe zu beobachten, die eindeutige die tetragonalen Phase ausweisen.
Die beobachteten Phänomene belegen das Auftreten einer martensitischen Phasentransfor-
mation für Mangan stabilisiertes Zirkondioxid. Die, während der Abscheidung bei hohen
Temperaturen, stabile tetragonale Phase wird beim Abkühlprozess umgewandelt in die mo-
nokline Phase. Diese weist eine geringere Symmetrie verglichen mit der tetragonalen auf.
Zu beachten ist darüber hinaus, dass für MnSZ-Dünnfilme in denen dieser Übergang auf-
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tritt, ein Ablösen der Schicht vom Substrat für Schichtdicken oberhalb ca. 450 nm während
des Abkühlprozesses beobachtet wurde. Die Spannung in der Schicht ist bei Überschreiten
der kritischen Schichtdicke hkrit durch den Phasenübergang nicht mehr zu kompensieren
und die Schicht platzt ab. Entscheidender Parameter für das Auftreten der Phasenumwand-
lung ist der Mn-Gehalt. Liegt dieser in einem Bereich von 0.1 ≤ x ≤ 0.14, ist die Stabilisierung
der tetragonalen Phase nicht vollständig bzw. es sind hinreichend Keime der Umwandlung
vorhanden. Für hohe Substrattemperaturen wurde generell ein bessere Stabilisierung er-
reicht, so dass die Ausprägung der Umwandlung weniger deutlich ist. Geringe Werte von

















Abbildung 6.32. : (a,b) TEM-weak-beam Dunkelfeld Aufnahmen (g,3g) für verschiedene g-
Vektoren eines MnSZ-Dünnfilms mit x ≈ 0.13 abgeschieden auf einem YSZ
(001)-Substrat. Zusätzlich sind die Elektronenbeugungsbilder entlang der (100)
und der (110) Richtung, aufgenommen in (a) nur dem MnSZ (x ≈ 0.13)- Dünn-
filme und (b) dem Übergang von YSZ (001)-Substrat und Dünnfilm, angegeben.
Zusammenfassung
Die eingangs getroffenen Zuordnung der einzelnen Phasen des Mangan stabilisierten Zir-
kondioxid, abhängig vom jeweiligen Mn-Gehalt, konnte bestätigt werden. TEM-Messungen
zeigen eindeutig die monokline Phase für Mn-Gehalte x ≤ 0.09. Untermauert wird dies
durch HR-XRD-Untersuchungen, die ihrerseits eine charakteristische Aufspaltung des (111)
und (111̄) Reflex zeigen. Eine Erhöhung des Mn-Gehalt in einen Bereich zwischen 0.1 ≤ x ≤
0.14 führt zu einer teilweisen Stabilisierung der tetragonalen Phase. Zum Einen konnten in
Röntgenmessungen Reflexe der monoklinen als auch der tetragonalen Phase nachgewiesen
werden. Zum Anderen werden in Raman-Messungen beides monokline sowie tetragona-
le bzw. kubische Moden beobachtet. Eine eindeutige Trennung zwischen tetragonalen und
kubischen Moden war nicht möglich, da einerseits tetragonale/kubische Moden auftreten,
während im XRD keine vom monoklinen MnSZ abweichende Reflexe auftreten. Anderer-
seits sind die Moden breit und von vergleichbarer Lage.
Es konnte eine martensitische Phasentransformation für 0.1 ≤ x ≤ 0.14 aufgezeigt werden.
Während des Abkühlprozesses kommt es, beeinflusst durch die Abscheidebedingungen,
zur Umwandlung. Neben einer charakteristischen Veränderung der Oberflächentopogra-
phie, die auf die Phasenumwandlung verweist, belegen TEM-Messungen das Auftreten von
tetragonalen und monoklinen Bereichen innerhalb der Dünnfilme. Der Beginn des Über-
gangs findet dabei entweder in der Schicht oder nahe des Substrates statt. Für Schichtdi-
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cken oberhalb einer kritischen Schichtdicke von ca. 400 nm platzen die Schichten während
des Abkühlprozesses vom Substrat ab.
Die tetragonale Phase kann vollständig stabilisiert werden für 0.15 ≤ x ≤ 0.19. Für TSub ≥
780○C findet bereits bei x ≈ 0.18 ein kubische Stabilisierung statt. Die tetragonale Phase
zeigt eine typische Aufspaltung des (002) als auch (220) Reflexes im XRD. Oberhalb x ≈ 0.19
ist MnSZ vollständig kubisch stabilisiert. Für derartige Dünnfilme ist ausschließlich eine
Raman-Mode bei 650 cm−1 zu beobachten, was die kubische Phase belegt.
Die strukturelle Qualität ist am höchsten für monokline Dünnfilme. TEM-Untersuchungen
zeigen säulenartige Defekte, wobei die Zwischenbereiche Defekt frei erscheinen. Kubische
Dünnfilme zeigen eine deutlich erhöhte Anzahl an Defekten. Es wurde gezeigt, dass für ku-
bisches MnSZ bis zu x < 0.5 keine Phasenseparierung oder Clustering zu beobachten ist.
Die Dünnfilme sind relaxiert und übernehmen die Orientierung des Substrates. HR-XRD-
Untersuchungen bestätigen die aus der TEM gewonnenen Resultate. Monokline Dünnfil-
me zeigen die geringsten Halbwertsbreiten. Reciprocal Space Maps (RSM) zeigen Schichtdi-
ckenreflexe für monoklines MnSZ. Demgegenüber ist für tetragonales und kubischen MnSZ
eine erhebliche Verbreiterung der Reflexe zu beobachten. In RSM ist eine höhere Mosaizität
für tetragonales/kubisches MnSZ festzustellen.
Es wurde für Mn-Gehalte x ≥ 0.18 kubisch stabilisierte Zirkondioxid Dünnfilme mittels
PLD hergestellt. Für Mn-Gehalte x ≥ 0.5 konnte gezeigt werden, dass die kubische Struk-
tur der YSZ (001)-Substrates übernommen wird. Es lassen sich jedoch schwache Anzeichen
für Cluster beobachten.
6.6.3. Elektrische und optische Charakterisierung
Strom-Spannungs Kennlinien
Wie bereits im Abschnitt 6.5 für YSZ-Einkristalle aufgezeigt, ist vor allem die ionische Leit-
fähigkeit bei erhöhten Temperaturen für ZrO2 und seine stabilisierten Mischverbindungen
in der Vergangenheit intensiv untersucht wurden. Die rein elektrische Leitfähigkeit σel ist
oftmals nicht berücksichtigt oder wird als Nebeneffekt betrachtet. Festzuhalten bleibt, dass
σel bei T = 1000○C drei Größenordnungen geringer ist, verglichen mit der ionischen [493].
Für geringere Temperaturen ist die Differenz größer.
Die Leitfähigkeit von reinem Zirkondioxid und stabilisiertem Zirkondioxid hängt wesent-
lich von der Temperatur und vom Sauerstoffpartialdruck während der Messung ab [493,
531–534]. Bei Raumtemperatur ist die ionische Leitfähigkeit nicht relevant. Hinsichtlich sei-
ner elektrischen Leitfähigkeit bei erhöhten Temperaturen gilt stabilisiertes Zirkondioxid als
amphoterischer Halbleiter. Bei hohen Sauerstoffpartialdrücken (p(O2) ≥ 107 mbar bei T ≈
900○C) liegt p-Leitung vor, wohingegen bei geringen Sauerstoffpartialdrücken (p(O2) ≤ 107
mbar bei T ≈ 900○C) n-Leitung beobachtet wird [492, 532, 535].
Die hier durchgeführten Messungen wurden bei Raumtemperatur an Luft durchgeführt.
Genutzt wurden kreisförmige Au oder Pt Kontakte mit einem Durchmesser von d = 0.7
mm im Abstand von l = 2.0 mm. Die Schichtdicke der untersuchten Dünnfilme variierte
zwischen ca. 300 nm bis zu 700 nm. Die Dünnfilme wurden bei Substrattemperaturen von
720○C≤ TSub ≤ 800○C sowie bei einem Sauerstoffpartialdruck von p(O2) = 0.002 mbar. Auf
Abweichungen von diesen Bedingungen wird gegebenenfalls verwiesen.
Die WiderstandRwurde derart bestimmt, dass die diskutierten Abweichungen vom idealen
ohmschen Verhalten keinen Einfluss hatten. In Abbildung 6.33 (a) ist die elektrische Leitfä-
higkeit σel als Funktion des Mn-Gehaltes x dargestellt. Die angegebenen Werte entsprechen
Mittelwerten aus Messungen an jeweils mehreren Dünnfilmen. Zur Orientierung ist σel ei-
nes unbehandelten YSZ-Einkristalls eingefügt.
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Es zeigt sich, dass bis x ≈ 0.3 die Dünnfilme isolierend sind mit spezifischen Widerständen
oberhalb ρ = 108Ω cm. Die Leitfähigkeit steigt von x = 0, was nominell undotiertem ZrO2
entspricht, nur leicht zu x = 0.3 an. Für Mn-Gehalte oberhalb 30at% ist hingegen ein deutli-
cher Anstieg zu verzeichnen. Für x ≈ 0.45 werden Werte von σel = 3.3× 10−5 S/cm erreicht.
Hall-Effekt Messungen bei Raumtemperatur konnten nur für MnSZ-Dünnfilme mit x ≈ 0.45
durchgeführt werden, da andernfalls die Leitfähigkeit zu gering war. Eine elektrische Leit-
fähigkeit von σel = 5× 10−6 S/cm, eine Mobilität von µ = 11.83 cm2/Vs sowie eine Ladungs-
trägerkonzentration von n = 6 × 1012 cm−3 wurden bestimmt. Der Typ der Ladungsträger
wurde mit n-Typ bestimmt. Im Vergleich mit den lateralen IU-Messungen ist σel geringer,










































































































Abbildung 6.33. : (a) Abhängigkeit der spezifischen elektrischen Leitfähigkeit σel vom Mn-
Gehalt in MnSZ-Dünnfilmen. (b) Veränderung von σel und der Halbwertsbreite
FWHM der XRD-RC für MnSZ-Dünnfilme abgeschieden mit dem PLD-Target
mit 20 at% MnO2 bei p(O2) = 0.002 mbar in Abhängigkeit der Substrattem-
peratur TSub. (c) XRD-Weitwinkel-2θ −ω-Spektrum eines MnSZ-Dünnfilms mit
x ≈ 0.47. Mit Pfeilen markiert sind mögliche Linien für verschiedene Mn-Oxide.
Die mit β markierten Peaks folgen auf Grund der Cu Kβ Linie.
Die MnSZ-Dünnfilme mit x ≈ 0.45 wurden bei einem erhöhten Sauerstoffpartialdruck von
p(O2) = 0.03 mbar abgeschieden, da somit das Auftreten von Fremdphasen im XRD-
Weitwinkel-2θ −ω-Spektrum vermieden wurde. Der Mn-Gehalt wird mit steigendem p(O2)
verringert, so dass keine signifikante Phasenseparation auftrat. In Abbildung 6.33 (c) ist ein
charakteristisches XRD-Weitwinkel-2θ − ω-Spektrum eines solchen MnSZ-Dünnfilms abge-
bildet. Zusätzlich sind die zu den beobachteten XRD-Maxima die nächst benachbarten Re-
flexe von MnO, MnO2, Mn2O3 und Mn3 O4 eingetragen. Es zeigt sich, dass die experimentell
beobachteten Peaks keinem Mn-Oxid eindeutig zugeordnet werden können und somit die
kubische Zirkondioxid Phase indizieren.
Die elektrische Leitfähigkeit ist größer für tetragonales MnSZ verglichen mit kubischem
oder monoklinem MnSZ und steigt, wenn die strukturelle Qualität sinkt bzw. mehrere Pha-
sen im Röntgenspektrum zu beobachten sind (siehe Abb. 6.33 (a) mit roten Pfeil hervorge-
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hobenen). In Abbildung 6.33 (b) ist der Verlauf einmal der Halbwertsbreite (FWHMRC) der
Rocking-Kurve und andermal σel als Funktion der Substrattemperatur TSub dargestellt. Mit
sinkendem TSub steigt einerseits FWHMRC, was eine Verringerung der kristallinen Qualität
anzeigt und andererseits σel. Der Mn-Gehalt wurde mit x ≈ 0.12 derart gewählt, dass sich
eine monoklin/kubisch bzw. monokline/tetragonale Mischphase ausbildet.
Eine vergleichbare Tendenz lässt sich ebenso für andere Mn-Gehalte beobachten, wobei die
Ausprägung der Variation von σel weniger stark ausgeprägt ist.
Einfluss einer Thermische Behandlung auf die elektrische Leitfähigkeit
Die Auswirkung einer thermischen Behandlung im Anschluss an die Abscheidung auf die
elektrische Leitfähigkeit der Dünnfilme hängt von der genutzten Hintergrundatmosphäre
ab.
Wie in Abbildung 6.34 (a) dargestellt, sinkt für 800 mbar Argon, 800 mbar Sauerstoff und
Vakuum die elektrische Leitfähigkeit bei einer thermischen Behandlung für 60 min bei Tann ≈
800○C. Der Verlauf von σel ist für verschiedene Hintergrundatmosphären und Mn-Gehalte
abgebildet.






































Abbildung 6.34. : (a) Veränderung von σel in Abhängigkeit von verschiedenen Hintergrundat-
mosphären für verschiedene Mn-Gehalte. Die Ausheizbedingungen wurden zu
Tann ≈ 800○C für 60 min gewählt. (b) Abhängigkeit von σel für verschiede-
ne Ausheizzeiten für Tann ≈ 900○C in 800 mbar Ar für MnSZ-Dünnfilme mit
x ≈ 0.28 und x ≈ 0.45.
Im Gegensatz dazu, ist für Luft eine Zunahme von σel für Mn-Gehalte x ≤ 0.4 zu verzeich-
nen. Für zwei MnSZ-Dünnfilms mit x ≈ 26 und x ≈ 0.45 abgeschieden bei TSub ≈ 720○C und
p(O2) = 0.002 mbar ist in Abbildung 6.34 (b) die Abhängigkeit der elektrischen Leitfähigkeit
σel von der Ausheizzeit tann für Tann ≈ 900○C in 800 mbar Ar abgebildet. Nach ca. 30 min
ist die Leitfähigkeit für x = 0.45 auf ihr Minimum abgefallen und bleibt anschließend stabil..
Für x ≈ 0.26 steigt mit fortschreitender Zeit σel wieder leicht an.
Diskussion der Messergebnisse
Der Leitungsmechanismus der elektrischen Ladungsträger (Elektronen, Löcher) im YSZ ist
ein thermisch aktivierte Hopping Prozess [492, 493, 534, 536] charakterisiert durch eine ge-
ringe Mobilität (µe = 2.3× 10−2 cm2/Vsec und 1.5 × 10−4 cm2/Vs bei T = 900○C [492]) sowie
einer Aktivierungsenergie EA im Bereich von EA ≈ 1.0 eV [534, 537]. Die primären Ladungs-
träger in YSZ, sowie in Mn dotierten YSZ sind Löcher [493]. Eine Dotierung von YSZ mit
Mn führt zu einer steigenden p-Leitung [538].
Die Resultate der Strom-Spannungsmessungen im Rahmen dieser Arbeit zeigen eine elek-
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trische Leitfähigkeit σel ≤ 1.0×10−8 S/cm für x ≤ 0.3. Die gemessenen Leitfähigkeiten sind im
Bereich der in der Literatur für Raumtemperatur zu findenden Werte [536] für YSZ. Steigt
der Mn-Gehalt weiter an, steigt ebenso σel. Für x = 0.45 wurde aus Hall-Messungen eine
Leitfähigkeit von σel = 5 × 10−6 S/cm und eine Mobilität von µ = 11.83 cm2/Vs ermittelt.
Die Mobilität ist deutlich größer als für einen Hopping Mechanismus zu erwarten. Zudem
deutet der mit n-Typ bestimmte Ladungsträgertyp auf einen zum Hopping-Mechanismus
alternativen Leitungsmechanismus hin.
Verschiedene Erklärungen sind denkbar. Beispielsweise ist von Joon Hee Kim et al. [539] ge-
zeigt wurden, dass für YSZ gemischt mit Mn2O3 eine Anlagerung von Mn an Korngrenzen
und damit korreliert eine Erhöhung der Leitfähigkeit auftritt. Oberhalb eines kritischen Mn-
Gehaltes, kommt es somit zur Ausbildung von Mn2O3 Körnern und im Fall der Perkolation
zu weiter steigendem σel. Im Rahmen dieser Arbeit konnten in TEM-Messungen für x ≥ 0.5
schwache Indizien für Mn-Oxid Cluster gefunden wurden. In XRD-Untersuchungen hinge-
gen sind kein Hinweise auf Mn2O3 Cluster gefunden wurden. In der zitierten Arbeit ist die
Korngröße deutlich höher, was durch XRD-Messungen belegt ist. Das in den hier gezeigten
Dünnfilmen eine Perkolation auftritt, ist eher unwahrscheinlich. Eine Anlagerung an Korn-
grenzen wurde in der Literatur für polykristalline Dünnfilme gezeigt [540] und stellt zudem
eine mögliche Erklärung für die beobachtete Zunahme von σel dar.
Eine alternative Möglichkeit liegt in der Ausbildung so genannter C-Zentren. Diese bilden
ein leitungsbandnahes Energieniveau im YSZ [499, 500] und bedingen eine erhebliche n-
Leitung sowie eine Verfärbung der transparenten Einkristalle. Wie bereits im Abschnitt 6.5
gezeigt, kann dies durch eine thermische Behandlung in reduzierender Atmosphäre her-
vorgerufen werden. In den in dieser Arbeit hergestellten Dünnfilmen führt ein hoher Ge-
halt an Mn zu zahlreichen Sauerstoff-Vakanzen. Ebenso wird eine starke Verfärbung für
Mn-Gehalte x ≥ 0.35 beobachtet. Eine ex-situ Behandlung in sauerstoffreduzierenden Atmo-
sphären lässt σel zudem sinken, reduziert die Mn-Spezies und führt jedoch zu einer leichten
Entfärbung der Dünnfilme.
Eine endgültige Klärung des Leitungsmechanismus für MnSZ-Dünnfilme mit x ≥ 0.3 kann
auf Grundlage der hier verfügbaren Resultate nicht vorgenommen werden. Da Hall Mes-
sungen ausschließlich für x ≥ 0.4 zugänglich waren, dabei jedoch die Ergebnisse schwach
ausfielen, konnte keine aussagekräftige Analyse der Leitungsmechanismen erfolgen. Ma-
gnetotransportmessungen wurden versucht, konnten jedoch auf Grund der geringen Leit-
fähigkeit und einem weiter zunehmenden spezifischen Widerstand für T < 300 K keine be-
lastbaren Resultate liefern.
Es ist jedoch plausibel anzunehmen, dass die Leitungsmechanismen unterschiedlich sind
für zum Einen x ≤ 0.35 und zum Anderen x ≥ 0.35.
Die aufgezeigte Korrelation zwischen struktureller Qualität und elektrischer Leitfähigkeit
für x < 0.35 deutet auf die Ausprägung von Leitungspfaden entlang von Korngrenzen oder
Strukturdefekten hin. Die Anwendung einer thermischen Behandlung heilt diese Defekte
teilweise aus und reduziert somit die elektrische Leitfähigkeit. Darüber hinaus führen De-
fekte gegebenenfalls zu zusätzlichen Niveaus, die für den Hopping Mechanismus zugäng-
lich sind.
Eine thermische Behandlung in Luft hingegen bedingt MnSZ-Dünnfilme mit x ≤ 0.35 einen
Anstieg der elektrischen Leitfähigkeit. Wie beispielsweise in [541] für ITO gezeigt, führt
eine thermische Behandlung in Luft zur Aufnahme von Sauerstoff und kompensiert somit
Sauerstoff-Vakanzen.
Wasserstoff ist in einer Vielzahl von Oxiden ein Donator [542–544] und kann zur elektrischen
Passivierung von anderen Defekten führen. Denkbar wäre ebenso, dass sich ein Mischzu-
stand verschiedener Ladungszustände von Mn ausbildet und ein Hopping Mechanismus
von Ladungsträgern zwischen den unterschiedlichen Mn-Ionen befördert wird. Ähnliches
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ist für Ti dotiertes YSZ beobachtet wurden [535].
Seebeck-Effekt Messungen
Hall-Effekt Messungen waren für MnSZ-Dünnfilme mit x ≤ 0.35 auf Grund des hohen
spezifischen Widerstandes nicht möglich. Zur Bestimmung des Ladungsträgertyps wur-
den Seebeck-Effekt Messungen in Zusammenarbeit mit dem Fraunhofer Institut für Phy-
sikalische Messtechnik in Freiburg durchgeführt. Für die Messungen war es notwendig ein
artfremdes Substrat zu verwenden. Jeweils ein nominell undotierter ZrO2-Dünnfilm und
ein MnSZ-Dünnfilm mit x ≈ 0.2 wurden auf a-Saphir Substraten abgeschieden. Die PLD-
Parameter waren hierfür TSub ≈ 720○C und p(O2) = 0.002 mbar. Aus den wide-angle 2θ −ω-
Spektren kann geschlossen werden, dass eine (111) Orientierung für beide Dünnfilme vor-
liegt. Die kristalline Qualität ist gering, jedoch ist die Leitfähigkeit hinreichend, um Seeebeck
Effekt Messungen zu ermöglichen.




















































































Abbildung 6.35. : Verlauf des Seebeck-Koeffizienten und der Leitfähigkeit als Funktion der Tem-
peratur T für (a) nominell undotiertes ZrO2 und (b) einen MnSZ-Dünnfilm mit
x ≈ 0.2 abgeschieden auf a-Saphir Substraten. Die schwarze Linie dient zur bes-
seren Orientierung. Die rote Linie indiziert das beobachtete Plateau, welches
den Übergang von p- zu n-Typ Leitung zeigt.
Auf die Dünnfilme wurden flächige (5.0×3.0 mm2) Pt Kontakte aufgesputtert 5.0×3.0 mm2.
Abbildung 6.35 zeigt die Ergebnisse der Messungen. Sowohl die Leitfähigkeit als auch der
Seebeck-Koeffizient sind als Funktion der Temperatur dargestellt. Ein positiver bzw. ne-
gativer Seebeck-Koeffizient indiziert p- respektive n-Leitung. Das in der Leitfähigkeit aus-
geprägte Plateau, wie auch die Änderung des Vorzeichens des Seebeck-Koeffizienten bei
T ≈ 650○C bzw. T ≈ 500○C für den nominell undotierten und den Mn0.2Zr0.8O2 Dünnfilm
zeigen einen Übergang von p- zu n-Leitung an.
Wie weiter oben ausgeführt, wird bei erhöhten Temperaturen die Leitfähigkeit bestimmt
durch den ionischen Anteil. Wie von Heyne gezeigt, erfordert die Wahrung von Elektro-
neutralität eine Ausgleichbewegung von Ladungsträgern als Folge sich bewegender Ionen
(oder Sauerstoff-Vakanzen). Die dominierende ionische Leitung für T > 500○C bewirkt den
beobachteten Übergang der Leitungstypen. Unterhalb T ≈ 500○ ist für nominell undotiertes
ZrO2 Lochleitung dominant (siehe Abb. 6.35 (a)), wohingegen für den MnSZ-Dünnfilm ein
zweiter Übergang bei etwa 350○C auftritt. Hierbei ändert sich der Ladungsträgertyp erneut
von p- zu n-Typ mit sinkender Temperatur (siehe Abb. 6.35 (b)). Die Leitfähigkeit ist erheb-
lich größer als aus den IU-Kennlinien für MnSZ-Dünnfilme auf YSZ (001)-Substraten beob-
achtet. Das Einbringen von Mn erhöht zudem im direkten Vergleich zu nominell undotierten
ZrO2 die Leitfähigkeit. Mit steigender Temperatur steigt die Leitfähigkeit. Zu berücksichti-
gen ist, dass die Kontaktfläche groß war, verglichen mit den in Abschnitt 6.6.3 genutzten
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Flächen.
Die beobachtete n-Typ Leitung bei RT für MnSZ mit x ≈ 0.2 verweist möglicherweise auf ein,
durch Mn eingebrachtes, Dotierniveau, welches die Elektronenleitung bedingt. Mit steigen-
der Temperatur werden die Elektronen von den intrinsischen p-Typ Ladungsträgern kom-
pensiert und letztlich findet ein Übergang zur p-Leitung statt. Mit weiter steigendem T ist,
wie ebenso für nominell undotiertes ZrO2 zu sehen, die Leitfähigkeit durch die Ionenleitung
dominiert. Ob es sich dabei um z.B. Sauerstoff-Vakanzen handelt oder einen anderen durch
Mn bedingten Defekt, ist aus den hier vorliegenden Daten nicht zu bestimmen.
Optische Transmissions-Spektroskopie
Die experimentelle Überprüfung der theoretische bestimmten charakteristischen Parameter,
wie beispielsweise der Bandlücke Eg, geben Ansatzpunkte ob die angewandte Theorie vali-
de ist oder nicht. Insbesondere die Bestimmung vonEg und die Bestimmung von Störstellen
sind gute Indizien für eine Verifizierung der theoretischen Modelle. Problematisch zeigt sich
oftmals, dass theoretische Berechnungen Eg zu klein angeben.
Aus der Arbeit von Ostanin et al. [62] können, abhängig von der genutzten Theorie, Werte
für Eg zwischen 3.5 eV und 4.5 eV entnommen werden. Vergleicht man die theoretischen
Werte für MnSZ mit experimentell bestimmte Bandlücken von ZrO2 [451, 471, 545, 546]
oder YSZ [547, 548], fallen die Letzteren höher aus. Für ZrO2 bzw. YSZ sind Bandlücken im
Bereich von 4.5 eV≤ Eg ≤ 5.8 eV respektive 4.6 eV≤ Eg ≤ 4.9 eV zu finden.
Abbildung 6.36 zeigt die optischen Transmissionsspektren für nominell undotiertes ZrO2-
und MnSZ-Dünnfilme mit verschiedenen Mn-Gehalten. Die Dünnfilme wurden zum Einen
auf a-Saphir abgeschieden (Abbildung 6.36 (a)), um eine Beeinflussung des YSZ-Substrates
auszuschließen, und zum Anderen auf YSZ (001) (Abbildung 6.36 (b)). Die dargestellten
Dünnfilme in (a) sind (111), jene in (b) (001) orientiert. Erneut zeigt sich für x ≤ 0.09 die
monokline Phase, während für x ≥ 0.20 die kubische Phase stabilisiert ist. Zusätzlich ist das
Spektrum des jeweiligen Substrats, d.h. a-Saphir für (a) und YSZ (001) für (b), zu sehen. Die
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Abbildung 6.36. : (a) Transmissionsspektren für nominell undotiertes ZrO2- sowie MnSZ-
Dünnfilmen mit x ≈ 0.09 und x ≈ 0.26abgeschieden auf a-Saphir Substraten.
Zum Vergleich ist das Transmissionspektrum eines vergleichbaren a-Saphir Ein-
kristalls gegeben. Die Dünnfilme wurden bei TSub ≈ 720○C und p(O2) = 0.016
mbar abgeschieden. (a) Transmissionsspektren für auf YSZ (001)-Substrate ab-
geschiedene Dünnfilme sowie für ein YSZ (001)-Substrat. Der nominelle undo-
tierte ZrO2-Dünnfilm wurde bei TSub ≈ 720○C und p(O2) = 0.016 mbar abge-
schieden, die MnSZ-Dünnfilme mit x < 0.46 bei TSub ≈ 790○C und p(O2) = 0.002
mbar. Für x ≈ 0.46 wurde p(O2) = 0.03 mbar und TSub = 720○C eingestellt.
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Aus diesen ließ sich die Schichtdicke, mit Hilfe des Kenntnis der Wellenlängenabhängigkeit
des Brechungsindex, wie sie von J. Sellmann für vergleichbare Filme gezeigt wurde [549],
ermitteln. Mit der Annahme eines direkten Halbleiters konnten unter Anwendung von Glei-
chung 6.3 und Gleichung 6.4






Bandlücken für ZrO2, YSZ (001) und MnSZ (x ≈ 0.09) bestimmt werden. Für den MnSZ
Dünnfilm wurde dabei angenommen, dass sich n(λ) im Vergleich zu ZrO2 nicht verändert
hat.
Aus den in Abbildung 6.36 (a) gezeigten Spektren lässt sich damit eine optische Bandlücke
Eg für ZrO2 von Eg = 5.3 ± 0.1 eV bestimmen. Für monoklines MnSZ (x ≈ 0.09) ergibt sich
ein etwas größerer Wert von Eg = 5.4 ± 0.1 eV. Erhöht man den Mn-Gehalt und stabilisiert
die kubische Kristallstruktur zu RT zeigt sich einerseits ein wesentlicher flacherer Verlauf
der Transmission, was auf eine steigende Anzahl an Störstellen verweist. Die Transmission
fällt bei E ≈ 3.8 eV deutlich ab. Ein durch den Einbau von Mn bedingter Zustand in der
Bandlücke bei E = 3.8 eV ist für kubisches MnSZ in Übereinstimmung mit der Arbeit von
Ostanin et al. [62].
In Abbildung 6.36 (b) wird die Transmission für nominell undotiertes ZrO2 sowie für MnSZ
mit x ≈ 0.09 beschränkt durch das YSZ (001)-Substrat. Dieses weist eine Bandlücke im Be-
reich 4.6 eV≤ Eg ≤ 4.9 eV auf, was geringer ist als für ZrO2 und monoklines MnSZ bestimmt.
Mit steigendem Mn-Gehalt verschiebt sich die Absorptionskante zu niedrigeren Energien.
Erneut ist der Verlauf im Vergleich zu den monoklinen Dünnfilme bzw. zum Substrat abge-
flacht. Für x ≈ 0.2 bzw. für x ≈ 0.27 ist ein Abfall der Transmission bei ca. Eg = 3.8 ± 0.2 eV
festzustellen. Für den höchsten Mn-Gehalt sinkt die Transmission als Folge von Defekten
bereits bei E = 2.0 eV deutlich ab.
Kathodolumineszenz Messungen
In der Literatur finden sich nur wenige Veröffentlichungen, die sich mit den Lumineszen-
zeigenschaften von Mangan stabilisiertem Zirkondioxid auseinandersetzen [550]. Generell
wird die strahlende Rekombination mit Defekten, wie beispielsweise Sauerstoff-Vakanzen
in Verbindung gebracht. Ähnliches ist bereits für YSZ oder reines ZrO2 etabliert. Abbil-
dung 6.37 (a) zeigt die Kathodolumineszenz (KL) von MnSZ-Dünnfilmen mit verschiedenen
Mn-Gehalten im Vergleich zu einem YSZ (001)-Einkristall bzw. einem nominell undotierten
ZrO2-Dünnfilm. Die Beschleunigungsspannung betrug 5 kV, der Anregungsstrom wurde
mit 2000 pA gewählt.
Die für YSZ und ZrO2 zu beobachtende Lumineszenzbande bei ca. 2.5 eV wird so genann-
ten F-Zentren zugeschrieben [551–553]. Das Einfügen von Mn verringert die Intensität der
Lumineszenz deutlich. Darüber hinaus wird ein zusätzliches Maximum bei E = 2.82 eV
beobachtet. Ein weiterer hochenergetische Peak (∆E ≈ 0.2 eV) ist als Schulter erkennbar
(schwarzer Pfeil in Abbildung 6.37 (a)). Abbildung 6.37 (b) stellt die Abhängigkeit der rela-
tiven Intensitäten der Maxima bei E = 2.53 eV und E = 2.82 eV heraus. Mit zunehmendem
Mn-Gehalt steigt das hochenergetische Maximum in Relation an, wohingegen der Peak bei
E = 2.53 eV abnimmt.
In der Literatur finden sich Hinweise auf einen intrinsischen ZrO2-Photolumineszenz Peak
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Abbildung 6.37. : (a) KL-Spektrum von MnSZ-Dünnfilmen auf YSZ (001)-Substraten für ver-
schiedene Mn-Gehalte. Der Pfeil markiert eine Schulter, die sich gleich zum Ma-
ximum bei E ≈ 2.8 eV verhält. (b) Abhängigkeit der relativen KL-Intensität bei
E = 2.53 eV normiert auf die KL-Intensität bei E = 2.82 eV.
genau zu klären ist, ob es sich hierbei um einen optischen Übergang in der Bandlücke, er-
zeugt direkt durch Mn, handelt oder ob indirekt, beispielsweise durch die Schaffung von
Sauerstoff-Vakanzen, Mn für die Ausprägung eines optisch aktiven Zentrums verantwort-
lich zeichnet.
In der Arbeit von Ostanin et al. [62] wurde die Zustandsdichte von Mangan stabilisier-
ten Zirkondioxid berechnet. Es zeigt sich die Ausprägung eines valenzbandnahen Niveaus
durch das Einbringen von Mn. Das Lumineszenzniveau, welches hier in KL-Untersuchungen
beobachtet wurde, ist möglicherweise direkt verbunden mit dem sich ausprägenden Mn-
korrelierten Niveau.
6.6.4. Magnetische Charakterisierung von Mangan stabilisiertem Zirkondioxid
Einführung
Die magnetischen Eigenschaften von Mangan stabilisiertem Zirkondioxid rückten erst kürz-
lich in den Fokus des wissenschaftlichen Interesses. Initiierend war die Arbeit von Ostanin
et al. [62] aus dem Jahre 2007, in der MnSZ als Kandidat eines ferromagnetischen Halbleiters
vorgeschlagen wurde. Die experimentelle Überprüfung der Vorhersagen stellt die wesentli-
che Motivation dieses Kapitels dar.
Einleitend sei auf die Problematik bei der Untersuchung Übergangsmetall-dotierter (TM-
dotierter) Oxide bzw. oxidischer Dünnfilme hingewiesen. Für eine Vielzahl von Oxiden
und Nitriden wurde das Auftreten eines Hoch-Temperatur Ferromagnetismus publiziert
[77]. Insbesondere für nominell undotierte Oxide, wie beispielsweise TiO2, HfO2 oder ZnO
[75, 554–559], ist eine Erklärung oftmals problematisch.
Exemplarisch für die Gruppe der TM-dotierten Oxide kann Zinkoxid (ZnO) genannt wer-
den. In den vergangenen Jahren wurde dieses Material ausführlich untersucht und kontro-
vers diskutiert [424]. Berichten über ferromagnetische Ordnungen mit Curie-Temperaturen
TC oberhalb Raumtemperatur in beispielsweise MnxZn1−xO [57, 58, 560] oder CoxZn1−xO
[150, 439, 561] stehen ebenso viele Veröffentlichung vom Ausbleiben derselbigen gegenüber
[562–565].
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Das Auftreten von ferromagnetischen Ausscheidungen [566, 567], Clustern [568–571] so-
wie die Ausprägung eines Ferromagnetismus als Folge intrinsischer Defekte [556, 572] oder
Strukturfehlern [424] verfälscht und erschwert die eindeutige Zuordnung einer ferromagne-
tischen Ordnung.
Kleinste Verunreinigungen führen zu Ungenauigkeiten und können, ebenso wie die nach
wie vor unklare Rolle von Strukturdefekten, ein diffuses Ergebnis bedingen [573–575].
Die im Rahmen dieser Arbeit magnetisch untersuchten Proben wurden ausschließlich mit
Plastikpinzetten berührt. PIXE-Messungen wurden stichprobenartig durchgeführt. Typische
Verunreinigungen waren Al, Ti sowie, magnetisch relevant, zwischen 40 ppm und 250 ppm
Fe. Es konnte jedoch gezeigt werden, dass Spuren von Fe in dieser Größenordnung keinen
signifikanten ferromagnetischen Beitrag z.B. in ZnO geben [501].
Messergebnisse für MnSZ-Dünnfilme
Die im Folgenden diskutierten MnSZ-Dünnfilme wurden auf unbehandelten YSZ (001)-
Einkristallen abgeschieden. Dabei wurde eine Substrattemperatur von TSub ≈ 720○C so-
wie Sauerstoffpartialdrücke von p(O2) = 0.016 mbar für ZrO2, p(O2) = 0.002 mbar für
0.09 ≤ x ≤ 0.4 und p(O2) = 0.03 mbar für x ≈ 0.45 eingestellt. Das Substrat hat ein Volu-
men von 0.5×0.6×0.05 cm3. Der Dünnfilm ist kreisförmig mit einem Radius r = 0.25 cm. Die
Schichtdicke wurde mittels spektroskopischer Ellipsometrie bestimmt und variierte, für die
in Abbildung 6.38 gezeigten Dünnfilme, im Bereich zwischen 320 nm und 480 nm abhängig
von p(O2).
Anzumerken ist, dass das magnetisch relevante Volumen bzw. die magnetisch relevante
Masse unklar bleiben. Inwieweit Teilgebiete des Dünnfilms oder Verunreinigungen ursäch-
lich sind, bleibt offen. Es muss daher berücksichtigt werden, dass die Größenordnungen
der Magnetisierung untereinander vergleichbar jedoch möglicherweise die absoluten Werte
nicht exakt sind.
Das magnetische Feld wurde zwischen µ0H = ±5 T variiert. Für temperaturabhängige Mes-
sungen wurde ein Feld von µ0H = 1 T angelegt. Das magnetische Feld H lag hierbei in der
Dünnfilmebene, d.h. senkrecht zur Wachstumsrichtung.
Raumtemperatur M vs. H
Abbildung 6.38 (a) stellt die Magnetisierung M als Funktion des angelegten magnetischen
Feldes H bei Raumtemperatur (RT) für MnSZ-Dünnfilme mit verschiedenen Mn-Gehalten
dar. Zum Vergleich sind die Verläufe für einen nominell undotierten ZrO2-Dünnfilm und
einen YSZ (001)-Einkristall eingetragen.
Dominant ist der diamagnetische (DM) Anteil des Substrates. Im Einschub von (a) ist die
Magnetisierung bei hohen magnetischen Feldern hervorgehoben. Bei µ0H = −5 T sinkt M
mit steigendem Mn-Gehalt, was auf eine zunehmende positive Magnetisierung der Dünn-
filme mit steigendem x hinweist. Dabei ist dem betragsmäßig negativem diamagnetischen
die positive para- (PM) oder ferromagnetische (FM)-Magnetisierung entgegengesetzt.
Sowohl der DM (MDia) als auch der PM (MPara)-Beitrag haben eine lineare Abhängigkeit
von H bei RT. Passt man die in Abbildung 6.38 (a) dargestellte M vs. H-Kurve mit einer
linearen Funktion an und zieht diese anschließend von der Magnetisierung ab, verbleibt:
∆M =M −MPara −MDia (6.5)
Übrig bleibt ein FM-Signal, wie in Abbildung 6.38 (b) aufgezeigt. Alle Dünnfilme zeigen
eine Hysterese mit einer Sättigungsmagnetisierung MSat deutlich oberhalb des YSZ (001)-
Einkristalls (siehe Abschnitt 6.5). Die Magnetisierung wurde hierbei auf das gesamte Pro-
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Abbildung 6.38. : (a) Verlauf von M in Abhängigkeit von H bei T = 300 K für ein YSZ (001)-
Substrat, einen nominell undotierten ZrO2-Dünnfilm sowie MnSZ-Dünnfilme
mit verschiedenen Mn-Gehalten. Der Einschub hebt M bei Feldern von µ0H =
−5 T hervor. (b) M vs.H-Kurve für die in (a) gezeigten Dünnfilme nachdem der
lineare Anteil der Magnetisierung abgezogen wurde. MSat ist zusätzlich mar-
kiert. (c) M als Funktion vonH für die in (a) gezeigten Dünnfilme nachdem das
Signal des jeweiligen YSZ (001)-Substrates abgezogen wurde. (d) Ausschnitt der
M vs. H um µ0H = 0 T für die in (c) gezeigten Kurven. Eingetragen sind die,
die Hysterese beschreibenden, Parameter HC und MR.
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benvolumen normiert (Substrat+Dünnfilm). Würde man ausschließlich das Volumen des
Dünnfilms in Betracht ziehen, wäre MSat ca. zwei Größenordnungen höher.
Ein Maximum von MSat wird für x ≈ 0.27 beobachtet. Mit weiter steigendem x ist ein Ab-
sinken auf das Niveau der MnSZ-Dünnfilme mit x ≈ 0.05 zu sehen. Darüber hinaus weist
nominell undotiertes ZrO2 eine FM-Hysterese sowie eine Sättigungsmagnetisierung MSat
im Bereich des MnSZ-Dünnfilms mit x ≈ 0.27 auf.
Zur besseren Verdeutlichung des PM-Beitrages der Dünnfilme ist in Abbildung 6.38 (c) der
Verlauf vonM als Funktion vonH nach Abzug der Magnetisierung des YSZ (001)-Substrates
dargestellt.
Die jeweiligen Substrate wurden dafür vor der Beschichtung vermessen. Zudem wurde
geprüft, inwieweit die „thermische Behandlung“ in der PLD-Kammer die Magnetisierung
des Substrates beeinflusst. Entsprechend wurde in der G-Kammer an einem typischen YSZ
(001)-Enkristall der Temperatur- und Druckverlauf simuliert. Es zeigt sich, dass bei T = 300
K keine signifikante Veränderung von M auftritt. Für T = 5 K weist der thermisch behandel-
te YSZ (001)-Einkristall eine geringfügige Verringerung von MSat auf.
Wie bereits in Abbildung 6.38 (a) angedeutet, steigt der paramagnetische Anteil von M mit
steigendem x an. Erneut ist die Hysterese der Dünnfilme zu beobachten (siehe Abb. 6.38
(d)). Für x ≤ 0.09 ist die Öffnung der Hysterese gering und eine Auswertung wird erschwert
durch Sprünge bzw. Messfehler um µ0H = 0 T.
Generell zeigen sich für Mn-Gehalte x ≤ 0.05 bzw. für reines ZrO2 in den Messkurven Arte-
fakte oder Sprünge. Darüber hinaus wurden so genannte „zero-crossing“ Sprünge im M
vs. H für T = 300 K beobachtet. Ursächlich ist das Auftreten zweier räumlich getrenn-
ter magnetischer Dipole. Das diamagnetische Substrat sowie die schwach ferromagneti-
sche Schicht haben betragsmäßig entgegengesetzte Magnetisierungen. Die getrennten Dipo-
le bilden einen Quadrupol, der ebenfalls zum Signal beiträgt. In der Spulenmitte wechselt
das Quadrupolsignal das Vorzeichen, so dass das superponierte Dipol- und Quadrupolsi-
gnal für die SQUID-Software zu einer scheinbaren "Wanderung"der Zentrumsposition füh-
ren. Die Fitprozedur springt abrupt vom Maximum zum Minimum (oder umgekehrt) der
Response-Kurve. Dies führt zum Sprung in der M vs. H-Charakteristik [576].
In Abbildung 6.38 (d) sind die für die Hysterese charakterisierenden Parameter Remanenz
MR und Koerzitivfeldstärke HC eingetragen.
Der Verlauf der Parameter MSat, MR und HC in Abhängigkeit des Mn-Gehaltes für T = 300
K sind in Abbildung 6.39 (a) zusammengefasst. Der Fall x = 0 entspricht hierbei nominell
undotiertem ZrO2.
MSat und HC zeigen jeweils für x ≈ 0.27 und x ≈ 0.14 ein Maximum. Insbesondere für struk-
turell schlechte (große Halbwertsbreite der XRD-Rocking-Kurven) bzw. mehrphasige Dünn-
filme (x ≈ 0.14) verweist die hohe Sättigungsmagnetisierung und die Ausprägung einer
deutlichen Hysterese auf eine Defekt-korrelierte ferromagnetische Ordnung (in Abb. 6.39
(a) unterlegt).
Mit Ausnahme dieser strukturell schwachen Dünnfilme ist abhängig vom Mn-Gehalt ein
Ansteigen von MSat, MR und HC hin zu x ≈ 0.27 zu verzeichnen. Die jeweiligen Werte der
monoklinen Dünnfilme (x ≤ 0.09) sind signifikant geringer verglichen mit den tetragonal
bzw. kubisch stabilisierten.
Mit weiter steigendem Mn-Gehalt (x > 0.27) sinken die einzelnen Werte für MSat, MR und
HC ab.
Tieftemperatur M vs. H
Für T = 5 K ist eine starke PM-Charakteristik der M vs. H-Kurve (siehe Abb. 6.40 (a))
festzustellen. Neben dem PM-Beitrag des Substrates (siehe Abschnitt 6.5) steigt die PM-
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Abbildung 6.39. : (a) Verlauf vonMSat,MR undHC in Abhängigkeit vom Mn-Gehalt der Dünn-
filme abgeschieden auf YSZ (001) bei T = 300 K. Farbig hervorgehoben ist der
Mn-Bereich in dem die Dünnfilme eine signifikant höhere Halbwertsbreiten
der XRD-RC aufweisen verglichen mit anderen Mn-Gehalten. In einigen Fällen
(0.11 ≤ x ≤ 0.14) ist ein martensitischer Phasenübergang zu beobachten. x = 0
indiziert für nominell undotiertes ZrO2. (b) MSat, MR und HC als Funktion des
Mn-Gehaltes der Dünnfilme abgeschieden auf YSZ (001) bei T = 5 K. Erneut ist
der Bereich der schwächsten strukturellen Qualität grün unterlegt.
Magnetisierung des Dünnfilms mit steigendem Mn-Gehalt. Die Mn-Atome fungieren als
PM-Zentren. Für x > 0.1 wird innerhalb des Messbereiches keine Sättigung erreicht.
Zieht man die Magnetisierung des Substrates ab, ist der Verlauf der Magnetisierung kon-
stant für nominell undotiertes ZrO2 und zeigt keinen signifikanten PM-Beitrag. Mit steigen-
dem Mn-Gehalt wird für MnSZ ein zunehmender Paramagnetismus beobachtet. Bis x ≈ 0.36
steigt MSat an. Für x ≈ 0.45 ist erneut ein Absinken zu verzeichnen.
Der Bereich von −0.6 ≤ H ≤ 0.6 T der M vs. H-Charakteristik ist für x = 0,x ≈ 0.09,x ≈
0.27 und x ≈ 0.45 in Abbildung 6.40 (c) hervorgehoben. Beobachtet wird eine ausgeprägte
Hysterese für x ≥ 0.27. Im Fall geringere Mn-Konzentrationen fällt die Hysterese geringer
aus.
Passt man den, um die Magnetisierung des Substrates bereinigten, M vs. H-Verlauf, wie
im Einschub von Abbildung 6.40 (d) hervorgehoben, mit Hilfe von Gleichung 6.6 an, erhält
man die Anzahl der PM-Atome N sowie das mittlere magnetisches Momentm dieser.BJ(x)
ist hierbei die Brillouin-Funktion für die Gesamtdrehimpulsquantenzahl J .
M = N ∗m ∗BJ(x) (6.6)
mit
BJ(x) = 2J+12J coth (2J+12J x) − 12J coth ( 12J x) (6.7)
Die Laufvariable x wird gegeben durch mHkBT .
Die gute Übereinstimmung zwischen Messkurve und berechneter Magnetisierung unter-
streicht, dass M einen wesentlich paramagnetischen Charakter hat. Für Mangan gilt, dass
Mn2+ eine Gesamtdrehimpulsquantenzahl J = 2.5, Mn3+ ein J = 0 und Mn4+ ein J = 1.5 be-
sitzt. Für J = 0, d.h. für Mn3+ ist die Brillouin Funktion nicht definiert. Generell versucht die
Anpassungsprozedur einen möglichst großen Wert von J anzunehmen. Ohne Einschrän-
kung von J treten physikalisch unsinnige Werte auf. Schränkt man J hingegen auf den
Bereich zwischen 0 ≤ J ≥ 2.5 ein, ergeben sich für J = 2.5 Fit Parameter von N = 1.0 × 1021
sowie m = 4.2µB für das in Abbildung 6.40 (d) veranschaulichte Beispiel.
Ein J = 2.5 bedeutet, dass zweiwertiges Mn den beobachteten Paramagnetismus bedingt.
Geht man, wie in Abschnitt 6.6.1 thematisiert davon aus, dass ausschließlich drei- und vier-
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Abbildung 6.40. : (a) M in Abhängigkeit von H bei T = 5 K für ein YSZ (001)-Substrat, einen
nominell undotierten ZrO2-Dünnfilm sowie MnSZ-Dünnfilme mit verschiede-
nen Mn-Gehalten. Der Einschub hebt M bei Feldern von µ0H = 5 T hervor. (b)
M vs. H-Kurve für die in (a) gezeigten Dünnfilme nach Abzug von M(H) der
jeweiligen Substrate. (c) Der Bereich zwischen µ0H = ±0.6 T der in (b) gezeig-
ten Kurven ist hervorgehoben (d) Hysterese des MnSZ-Dünnfilms mit x ≈ 0.27
nach Abzug des PM-Anteils der Magnetisierung. Die Parameter MSat, MR und
HC sind eingetragen. Der Einschub zeigt die Anpassung (rote Linie) des Verlauf
von M vs. H mit Gleichung 6.6 nach Abzug des Substratsignals.
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Dünnfilm mit x ≈ 0.27 (Abb. 6.40 (d)) folgen demnach J = 1.5, N = 1.4× 1021 und ein magne-
tisches Moment pro Mn-Atom von 3.7µB. Für verschieden Mn-Gehalte sind in Abbildung
6.41 die Magnetisierung m als Vielfaches des Bohr-Magneton µB sowie die Teilchenanzahl





















Abbildung 6.41. : Verlauf der Anpassungsparamter Teilchenanzahl N und magnetisches Mo-
ment m als Funktion des Mn-Gehaltes. Angepasst wurden die bei T = 5 K ge-
messenen und in Abbildung 6.40 (b) dargestellten M vs. H-Kurven mit Glei-
chung 6.6.
Sowohl für J = 1.5 als auch für J = 2.5 steigt N mit steigendem Mn-Gehalt. Es bleibt fest-
zuhalten, dass die bestimmte Teilchenanzahl N deutlich unterhalb des mit EDX bestimm-
ten Mn-Gehaltes in den Dünnfilme liegt. Der Anteil beträgt etwa zwischen 1/5 und 1/4
des per EDX bestimmten Mn-Gehaltes. Die übrigen Mn-Atome tragen nicht zum Langevin-
Paramagnetismus bei. Dies deutet, wie bereits in Abschnitt 6.6.1 aufgezeigt, an, dass die
überwiegende Mehrzahl der Mn-Atome in einem dreiwertigen Ladungszustand vorliegen.
Es zeigt sich eine gute Übereinstimmung mit den Resultaten der XPS-Messungen. Die Ma-
gnetisierung pro Mn-Atom zeigt ein Maximum für x ≈ 0.16 und fällt für steigende Mn-
Gehalte ab. Die ermittelte Magnetisierung pro Atom von m = 3.7µB für x = 0.25 stimmt mit
den in [62] angegebenen Wert sowie mit in der Literatur angegebenen Werten für MnO (3.83
µB bis 4.3 µB) und MnO2 (3.87 µB) überein [577, 578].
Zieht man die aus der Fit-Prozedur generierte M vs. H-Abhängigkeit von der gemessenen
Kurve ab, ist eine deutliche Hysterese erkennbar (siehe Abb. 6.38 (d)). Aus dieser lassen sich
Sättigungsmagnetisierung MSat, Remanenz MR und Koerzitivfeld HC bestimmen.
Diese Parameter MSat, MR und HC sind Abbildung 6.39 (b) für T = 5 K für verschiedene
Mn-Gehalte abgebildet.
Für T = 5K steigtMSat zu x ≈ 0.21 an und fällt für größere Mn-Gehalte wieder ab. Wie bereits
bei RT zu beobachten, zeigt sich in der Remanenz MR und in HC ein lokales Maximum für
strukturell schwache Proben bei x ≈ 0.14. Für nominell undotiertes ZrO2 ist ebenfalls ein
Anstieg der Parameter relativ zu x ≈ 0.05 zu verzeichnen.
Für kubisch stabilisierte MnSZ-Dünnfilme ist die stärkste Hysterese zu beobachten. Ein Ab-
fall der charakteristischen Parameter für x ≥ 0.27 weist auf einen der FM-Ordnung entge-
genwirkenden Mechanismus mit zunehmendem Mn-Gehalt hin.
Temperaturabhängigkeit der Magnetisierung
Die Temperaturabhängigkeit von M für MnSZ und nominell undotierte ZrO2-Dünnfilme ist
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Abbildung 6.42. : (a)M als Funktion von T für einen nominell undotierten ZrO2 sowie verschie-
dene MnSZ-Dünnfilme mit verschiedenen Mn-Gehalten. Das angelegte magne-
tische Feld betrug µ0H = 1 T. (b) M als Funktion von T für die in (a) gezeig-
ten Dünnfilme nach Abzug des PM-Anteils von M . Der Einschub zeigt für den
MnSZ-Dünnfilm mit x ≈ 0.27 den gemessenen Verlauf von M(T ) sowie den
PM-Anteil (rote Linie).
in Abbildung 6.42 (a) abgebildet. Das Substratsignal wurde vorher abgezogen.
Für nominell undotiertes ZrO2 istM schwach positiv und temperaturunabhängig. Für MnSZ
mit x ≈ 0.05 ist M bis T ≈ 50 K negativ, was belegt das der Dünnfilme für T ≥ 50 K DM ist.
Unterhalb T ≈ 60 K ist für alle MnSZ-Dünnfilme ein starker PM-Anstieg zu verzeichnen.
Für x ≥ 0.09 ist die Magnetisierung der MnSZ-Dünnfilme ist über den ganzen Temperatur-
bereich positiv und belegt einen im Wesentlichen PM-Charakter.
Um eine umfassendere Aussage über die Eigenschaften der Dünnfilme, abstrahiert vom
dominanten PM zu treffen, wurde der Verlauf von M gemäß Gleichung 6.6 für µ0H = 1T
simuliert. Die Variablen wurden hierbei aus der Anpassungsprozedur der M vs. H-Kurven
bei T = 5 K entnommen. Festzuhalten bleibt dabei, der aus diesen Parametern ermittelte
Wert für M bei T = 300 K deutlich unterhalb des gemessenen liegt. Um den experimentell
bestimmten Wert adäquat wiederzugeben ist ein zusätzlicher fester Beitrag der Größenord-
nung zwischen 0.6 emu/cm3 und 1.2 emu/cm3 additiv einzufügen. Mit steigendem Mn-
Gehalt steigt dieser Beitrag an, was auf einen Zusammenhang zum Mn-Gehalt schließen
lässt.
Wie aus derM vs. H-Charakteristik bei T = 5 K geschlussfolgert wurde, trägt nur ein Bruch-
teil der Mn-Atome zum temperaturabhängigen Langevin-Paramagnetismus bei. Dieser do-
miniert für geringe Temperaturen den M(T ) Verlauf. Die in der Mehrzahl vorliegenden
Mn3+ Atome hingegen geben möglicherweise mit J = 0 einen temperaturunabhängigen Van
Vleckschen PM-Beitrag [579]. Dieser ist seinerseits bei RT bestimmend.
Im Einschub in Abbildung 6.42 (b) ist die gemesseneM(T ) Kurve sowie der berechnete PM-
Anteil (mit zusätzlichem Beitrag) für den MnSZ-Dünnfilm mit x ≈ 0.27 aufgezeigt. Deutlich
ist der starke Anstieg der Magnetisierung des Dünnfilms bei geringen T , bedingt durch den
Langevin-PM, zu beobachten. Die Differenz für verschiedene Mn-Gehalte wird in Abbil-
dung 6.42 (b) aufgezeigt.
Für x ≥ 0.2 ist mit absinkender Temperatur ein Anstieg der Magnetisierung zu verzeich-
nen, der nicht durch den auftretenden PM beschreiben werden kann. Im Fall geringer Mn-
Gehalte ist die Magnetisierung weitgehend temperaturunabhängig und zeigt ausschließlich
für T ≤ 50 K einen leichten Anstieg von M .
Eine Aussage über die Art der magnetischen Ordnung lässt sich auf Grundlage des Verlaufs
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Im Fall eines PM folgt χ = CT mit C als Curie-Konstante [579]. Für eine ferro- respektive
antiferromagnetische Ordnung folgt aus χ = CT−TC bzw. χ = CT+TN die Curie- (TC) bzw. die
Neel-Temperatur (TN).
In Abbildung 6.43 (a) sind die inversen Suszeptibilitäten für ein YSZ (001)-Substrat, einen
nominell undotierten ZrO2-Dünnfilm sowie für einen MnSZ-Dünnfilm mit x ≈ 0.09 darge-
stellt. Die Suszeptibilitäten der Dünnfilme sind bereinigt um den Anteil des Substrates.
Auf Grund des diamagnetischen Charakters des YSZ (001)-Substrates, wurde die Suszepti-
bilität um den DM Betrag χDia korrigiert. Wie im Einschub von (a) hervorgehoben, folgt die
korrigierte Suszeptibilität für T ≤ 150 K exakt einer linearen Temperaturabhängigkeit gemäß
dem Curie-Gesetz (Gleichung 6.9).
(χ−χDia)−1 = T /C (6.9)
Die bestimmt Curie-Konstante C ergibt sich zuC = 1.6×10−3. Die Abweichung vom linearen
Verlauf für Temperaturen größer 150 K kann durch unbekannte Temperaturabhängigkeit
der DM Magnetisierung erklärt werden.
Erneut zeigt sich für nominell undotiertes ZrO2 keine Abhängigkeit der Suszeptibilität von
der Temperatur. Auch hierbei ist die leichte Variation des inversen χ für hohe Temperaturen
möglicherweise begründet im Einfluss des DM Anteils. Die Zugabe von Mn führt zu einer
komplexeren Temperaturabhängigkeit von χ−1. Es lassen sich drei Bereiche unterteilen:
I. (150 K ≤ T ≤ 300 K): Die inverse Suszeptibilität ist konstant. II. (50 K ≤ T ≤ 150 K): Die
inverse Suszeptibilität fällt ab mit sinkender Temperatur. Der ermittelte Anstieg a beträgt
a = 149.5. Unter Anwendung des Curie-Weiss-Gesetzes ergibt sich eine Neel Temperatur
von TN = 82 K. III. (T ≤ 50 K): Die inverse Suszeptibilität fällt stark ab und geht für T = 0
K gegen χ−1 = 0. Hierbei dominiert der zunehmend paramagnetische Charakter die Abhän-
gigkeit und folgt dem Curie-Gesetz.
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Abbildung 6.43. : (a) inverse Suszeptibilität 1/χ in Abhängigkeit von T für ein YSZ (001)-
Substrat, einen nominell undotierten ZrO2-Dünnfilm sowie einen MnSZ-
Dünnfilm mit x ≈ 0.09. Der Einschub zeigt den vollständigen Verlauf sowie li-
neare Anpassungen für T < 150 K und T > 150 der 1/χ(T ) Kurve für YSZ (001).
(b) Verlauf von 1/χ als Funktion von T für MnSZ-Dünnfilme mit verschiedenen
Mn-Gehalten. Ein äußeres Feld von µ0H = 1 T wurde angelegt.
In Abbildung 6.43 (b) sind für verschiedene Mn-Gehalte die Verläufe von χ−1 als Funkti-
on der Temperatur aufgezeigt. Grundsätzlich ist eine lineare Abhängigkeit oberhalb T = 50
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K zu beobachten. Für kleinere Temperaturen wird die Charakteristik bestimmt durch den
zunehmenden Langevin-PM und fällt stark ab. Die aus der linearen Abhängigkeit oberhalb
T = 50 K bestimmte Neel-Temperatur ist für die verschiedenen Mn-Gehalte angegeben. Die
in der Literatur angegebenen Neel- bzw. Curie-Temperaturen TN und TC von Mn bzw. für
verschiedene Mn-Oxide sind Tα−MnN = 100 K, TMnON = 119 K, TMnO2N = 92..95 K, Tα−Mn2O3N ≈ 90
K und TMn3O4C = 42 K [520, 577, 580, 581]. Daraus wird ersichtlich, dass die hier als TN ermit-
telten Werte für verschiedene Mn-Oxide bzw. α-Mn übereinstimmen. Insbesondere MnO2
und Mn2O3 sind mit Neel-Temperaturen um 90 K vergleichbar zu den in Abbildung 6.43 (b)
gezeigten Resultaten.
Remanenz der Magnetisierung
Die Remanenz der Magnetisierung kann Aufschluss über die Art der Abhängigkeit bzw.
vorhanden Kopplungen zwischen den magnetischen Zentren geben. Dabei wird, nach Ent-
magnetisieren der Probe bei T = 300 K, im Nullfeld abgekühlt. Bei T = 5 K wurde dann
ein magnetisches Feld von H = 1 T angelegt und anschließend die Magnetisierung beim
Aufheizen (engl.: „zero-field-cooled warmed“ (ZFC-W)) und Abkühlen (ZFC) ohne ange-
legtes magnetisches Feld gemessen. Magnetische Kopplungen werden bei T = 5 K „einge-
froren“Ėrwärmt man die Probe frieren vorhandene z.B. ferromagnetische Kopplungen aus,
die Magnetisierung sinkt und eine Aufspaltung im Vergleich zur ZFC Kurve tritt auf.
Abbildung 6.44 (a) zeigt die, um den Einfluss des Substrates bereinigte, Remanenz für mo-
nokline MnSZ-Dünnfilme mit 0 ≤ x ≤ 0.09 sowie für einen nominell undotierten ZrO2-
Dünnfilm. Zusätzlich ist die Remanenz eines YSZ (001)-Einkristalls eingefügt. In Abbildung
6.44 (b) ist die Remanenz für kubisch stabilisierte MnSZ-Dünnfilme mit 0.21 ≤ x ≤ 0.45 dar-
gestellt.
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Abbildung 6.44. : (a) Remanenz beim Erwärmen und Abkühlen der Probe nach Magnetisierung
mit einem angelegten Feld µ0H = 1 T bei T = 5 K für ein YSZ (001)-Substrat,
einen nominell undotiertes ZrO2-Dünnfilm sowie zwei MnSZ-Dünnfilm mit
x ≈ 0.05 und x ≈ 0.09. (b) Remanenz als Funktion der Temperatur für MnSZ-
Dünnfilme mit verschiedenen Mn-Gehalten.
In (a) zeigt sich, dass der nominell undotierte ZrO2-Dünnfilm eine erhebliche Aufspaltung
zwischen ZFC-W und ZFC Kurve aufweist. Die Aufspaltung beginnt bereits bei T = 300 K.
Im Gegensatz dazu zeigen die monoklinen MnSZ-Dünnfilme eine Aufspaltung erst unter-
halb ca. T = 150 K. Die Magnetisierung der ZFC-W Kurve fällt schnell mit steigender Tem-
peratur ab. Bei RT ist die Magnetisierung zuM = 0 emu/cm3 abgefallen. Für ZrO2 hingegen
ist nach wie vor ein M ≈ 0.04 emu/cm3 bei RT zu beobachten.
Für kubisch stabilisierte MnSZ-Dünnfilme bleibt unterhalb x = 0.36 ein erhebliche Aufspal-
tung der ZFC-W und ZFC Kurven zu konstatieren. Insbesondere für x ≈ 0.27 ist, neben
einer Magnetisierung von M = 0.05 emu/cm3 bei RT, eine deutliche Differenz zwischen bei-
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den Kurven offensichtlich. Dies deutet auf eine Kopplung zwischen den Atomen hin, die,
ausgehend von T = 5 K, bis RT nicht vollständig aufgelöst ist. Für x ≈ 0.21 zeigt sich ein
vergleichbares, wenn auch weniger deutliches Bild.
Erhöht man den Mn-Gehalt zeigt sich, dass die Kopplung ganz verschwindet. Es ist keine
signifikante Magnetisierung bei RT zu beobachten und eine Aufspaltung ist erst für T <
50 K festzustellen. Für x ≈ 0.45 ist ein starker Abfall der ZFC-W Kurve mit steigenden T
von T = 5 K zu T = 20 K auffällig. Dies deutet möglicherweise auf dasVorhandensein von
ferromagnetsichen Fremdphasen oder Clustern hin, die eine Curie-Temperatur im Bereich
von T = 20 K besitzen.
Zusammenfassung der Messergebnisse für MnSZ-Dünnfilme
Grundsätzlich können Mn-Atome in drei verschiedenen Konfigurationen auftreten.
• Isolierte Mn-Atome liefern einen PM-Beitrag. Zu berücksichtigen ist hierbei, dass Mn3+
eine Gesamtdrehimpulsquantenzahl von J = 0 aufweist. Ein temperaturabhängiger
Langevin-PM ist daher nur von Mn-Atomen in einem anderen, d.h. zwei- oder vier-
wertigen, Ladungszustand zu erwarten.
• Eine direkte Kopplung zwischen nächst-benachbarten Mn-Atomen resultiert in einer
Antiferromagnetischen Wechselwirkung.
• Einzig Mn-Atome die über einen Doppel-Austausch wechselwirken bedingen einen
FM-Beitrag. Die Kopplung erfolgt dabei über Sauerstoffionen oder -vakanzen.
Wie durch XPS- und EPR-Untersuchungen gezeigt, befindet sich Mn hauptsächlich in einem
dreiwertigen Ladungszustand. Unterstützt wird dies durch die Tatsache, dass mindestens
18 at% Mn in die MnSZ-Dünnfilme eingebracht werden muss, um eine stabile kubische
Phase zu erreichen.
Gemäß [493] sind 8 mol% Sauerstoff-Vakanzen nötig um die kubische Phase im ZrO2 zu sta-
bilisieren. Ausgehend von der Annahme, dass jeweils 2 Mn3+ Atome eine Vakanz generieren
und unter Berücksichtigung der Beobachtung, dass (abhängig von den PLD-
Züchtungsbedingungen) zwischen 20 % und 30 % der eingebauten Mn-Atome in einem
vierwertigen Ladungszustand eingebaut werden, ergibt sich ebenfalls ein notwendiger Mn-
Gehalt von mindestens 19 at%.
Bei RT zeigt sich, dass neben einer Mn induzierten FM-Ordnung weitere Effekte, wie struk-
turelle Qualität (für 0.11 ≤ x ≤ 0.15 beobachtet) oder das Auftreten einer vergleichswei-
se deutlichen Sättigungsmagnetisierung für nominell undotiertes ZrO2 zu berücksichtigen
sind. Die deutlichste Hysterese als auch die größte Sättigungsmagnetisierung MSat wurden
für kubischen MnSZ mit x ≈ 0.27 erzielt. Für höher Mn-Gehalte zeigt sich hingegen keine
FM-Ordnung.
Die Resultate bei T = 5 K verdeutlichen einen dominanten PM-Beitrag zu M . Passt man
diesen mit einem Langevin-Paramagnetismus an, folgt, dass ca. 1/5 der Mn-Atome in den
Dünnfilme PM aktiv sind, was eine gute Übereinstimmung mit XPS-Messungen belegt. Die
PM-Atome sind in einem vierwertigen Ladungszustand. Die ermittelte Magnetisierung m
zwischen 3 und 5 µB ist vergleichbar zu Literaturwerten für Mn [582].
Erneut ist ein Maximum der FM-Parameter für kubisch stabilisiertes MnSZ im Bereich von
0.21 ≤ x ≤ 0.27 zu finden. Für monokline MnSZ-Dünnfilme mit Mn-Gehalten unter 10 at%
zeigt sich eine schwache Hysterese mit HC und MR geringer als für nominell undotiertes
ZrO2 zu finden. Für den höchsten hier genutzten Mn-Gehalt von x ≈ 0.45 zeigt sich eine
deutliche Hysterese mit hohem HC.
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Der temperaturabhängige Verlauf der Magnetisierung unterstreicht den Befund der haupt-
sächlich PM-Magnetisierung. Zusätzlich zu dem bereits für T = 5 K belegten Langevin-PM
ist ein zusätzlicher temperaturunabhängiger Beitrag notwendig, um die Magnetisierung bei
RT zu beschreiben. Diese kann begründet werden durch einem Van Vleckschen PM, wie er
für J = 0 für Mn3+ zu erwarten ist.
Neben dem PM-Beitrag zu M(T ) ist für kubisch stabilisiertes MnSZ ein antiferromagneti-
scher Beitrag zu beobachten. TN zeigt hierbei ein Maximum für x ≈ 0.27 (TN = 136 K) und
fällt für höhere Mn-Gehalte ab (TN = 92 K für x ≈ 0.45).
Aus Remanenz-Messungen lässt sich schlussfolgern, dass sowohl für kubisches MnSZ (x ≤
0.1) als auch für kubisches MnSZ mit x ≥ 0.36 keine relevante magnetische Kopplung auf-
tritt. Für x ≈ 0.45 ist ein starker Anstieg der Magnetisierung der ZFC-W Kurve für T ≤ 20 K
zu beobachten. Inwieweit hierbei FM-Cluster oder Fremdphasen auftreten, ist, anhand der
im Rahmen dieser Arbeit erzielten Daten, nicht zweifelsfrei zu klären. XRD-Messungen zei-
gen keine Fremdphasen oder Cluster, während in TEM-Messungen für Mn-Gehalte x ≈ 0.5
Hinweise auf Fremdphasen beobachtet wurden. Diese können verantwortlich zeichnen für
den beobachteten Anstieg von M(T ).
Für kubisch stabilisiertes MnSZ mit 0.21 ≤ x ≤ 0.27 ist eine erhebliche Aufspaltung zwischen
ZFC-W und ZFC Kurve zu sehen. Die Magnetisierung fällt bei RT nicht gegen Null. Es bleibt
eine FM-Kopplung bis RT erhalten.
Es lassen sich folgende Schwerpunkte herausarbeiten:
1) Kubisch stabilisiertes MnSZ mit x ≤ 0.27 zeigt, im Vergleich der hier untersuchten Dünn-
filme, den stärksten Ferromagnetismus. Bei Raumtemperatur ist eine Hysterese der Ma-
gnetisierung als Funktion des magnetischen Feldes zu beobachten. Remanenz Messun-
gen bestätigen eine FM-Kopplung.
2) Für monokline MnSZ-Dünnfilme ist ein geringer FM-Beitrag zur Magnetisierung bei RT
sowie bei T = 5 K zu beobachten. Remanenzmessungen zeigen keine FM-Kopplung ober-
halb T = 150 K.
3) Für MnSZ-Dünnfilme mit x ≥ 0.36 ist kein signifikanter FM bei RT zu beobachten. Sowohl
die Remanenz als auch M(T ) bestätigen einen PM-Charakter.
4) Nominell undotiertes ZrO2 zeigt einen temperaturunabhängigen FM.
6.6.5. Magnetische Charakterisierung von nominell undotiertem Zirkondioxid
Eine FM-Kopplung für nominell undotiertes ZrO2 ist belegt durch zum Einen das Auftreten
eine Hysterese bei RT und zum Anderen eine deutliche Aufspaltung zwischen ZFC-W und
ZFC Kurve in Remanenz Messungen. Zirconium (auch Zirkonium) ist paramagnetisch [583].
Mögliche Ursachen für den beobachteten Ferromagnetismus können sein:
(a) Verunreinigungen mit FM-Elementen,
(b) intrinsische Defekte oder
(c) ein möglicher Oberflächenmagnetismus.
In Abbildung 6.45 (a) sind, abhängig von der Substrattemperatur TSub, sowie für verschie-
dene Sauerstoffpartialdrücke p(O2), die Halbwertsbreiten der XRD-RC dargestellt. Mit ab-
nehmendem TSub steigt die Halbwertsbreite an, was auf eine schlechtere kristalline Quali-
tät verweist. Die Anzahl an strukturellen Defekten, wie beispielsweise Versetzungen oder
Korngrenzen, steigt mit sinkendem TSub. Für p(O2) = 0.016 mbar ist die Halbwertsbreite der
XRD-RC am geringsten.
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Sowohl eine Variation des Sauerstoff zu Zr Verhältnis als auch eine Reduzierung der kineti-
sche Energie der eintreffenden Ionen wird durch eine Erhöhung von p(O2) bewirkt. Eine ge-
ringere kinetische Energie der Plasmateilchen reduziert eine mögliche Zerstörung der Ober-
bzw. Grenzfläche.
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Abbildung 6.45. : (a) Abhängigkeit der Halbwertsbreite (FWHM) der Rocking-Kurve für nomi-
nell undotierte ZrO2-Dünnfilme von TSub für verschiedene p(O2). (b) Fe-Gehalt
als Funktion von TSub für nominell undotierte ZrO2-Dünnfilme.
Die nominell undotierten ZrO2-Dünnfilme wurden mit PIXE untersucht. Als para- und dia-
magnetische Verunreinigungen wurden Ba, Ti, Sc, Cd, Ca, Nd sowie das bereits im Target
vorhandene Hf beobachtet. Problematisch ist die Verunreinigungen mit ferromagnetischem
Fe, was an sich bereist ein FM-Signal liefert. In Abbildung 6.45 (b) ist die ermittelte Menge Fe
in ppm für die ZrO2-Dünnfilme als Funktion der Halbwertsbreite der XRD-RC aufgezeigt.
Es ist keine signifikante Korrelation zu beobachten. Der Fe-Anteil beträgt zwischen 60 ppm
bis 250 ppm.
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Abbildung 6.46. : (a) M vs. H bei T = 300 K für nominell undotiertes ZrO2 für verschiedene
TSub. (b) M vs. H bei T = 5 K der in (a) gezeigten Dünnfilme.
In Abbildung 6.46 sind die, um den dia- bzw. paramagnetischen Beitrag korrigierten, M
vs. H-Kurven für (a) RT und (b) T = 5 K für einige ZrO2-Dünnfilme abgeschieden bei ver-
schiedenen TSub abgebildet. Deutlich treten für beide Temperaturen Hysteresen auf, was den
FM-Charakter unterstreicht. Eine Zusammenfassung der Kenngrößen MSat, MR undHC der
Hysterese in Abhängigkeit der FWHM der XRD-RC ist in Abbildung 6.47 aufgezeigt. Zu-
sätzlich wurde in Abbildung 6.47 (a) nochmals der Fe Anteil in ppm an die Messwerte von
HC angefügt. Sowohl für (a) RT als auch für (b) T = 5 K zeigt sich keine Zunahme der Pa-
rameter mit zunehmendem FWHM. MSat als auch MR steigen leicht an zu geringen Werten
von FWHM. Das Koerzitivfeld weist keine Abhängigkeit von der Halbwertsbreite auf.
Aus den in Abbildung 6.47 gezeigten Daten lässt sich festhalten, dass kein Zunahme einer
FM-Ordnung mit sich verschlechternder kristalliner Qualität festzustellen ist. Im Gegen-
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Abbildung 6.47. : Verlauf von MSat, MR und HC als Funktion der XRD-RC Halbwertsbreite
(FWHM) für nominell undotierte ZrO2-Dünnfilme bei (a) T = 300 K und (b) bei
T = 5 K für verschiedene p(O2).
teil sind MSat und MR größer für geringe XRD-RC Halbwertsbreiten. Darüber hinaus kann
keine Abhängigkeit vom Grade der Verunreinigung mit Fe beobachtet werden. Wenn ein
Defekt für die FM-Ordnung verantwortlich zeichnet, ist dieser nicht korreliert zur FWHM
der XRD-RC.
Eine direkte Korrelation zu p(O2) kann ebenfalls nicht beobachtet werden. Die Halbwerts-
breiten der XRD-RC sind am geringsten für p(O2) = 0.016 mbar. Jedoch ist keine signifikante
Veränderung der magnetischen Parameter relativ zu den ZrO2-Dünnfilmen abgeschieden
bei p(O2) = 0.002 mbar zu sehen.
Die Verläufe der Remanenz Messungen bestätigen die getroffene Aussage, dass keine Kor-
relation zwischen FM-Ordnung und strukturelle Qualität (FWHM der XRD-RC) auftritt. Es
zeigt sich eine geringfügig größere Aufspaltung von ZFC-W und ZFC für geringe Werte von
FWHM.
In Tabelle 6.6 ist für verschiedene Schichtdicken nominell undotierter ZrO2-Dünnfilme die
unnormierte Sättigungsmagnetisierung sowie das Koerzitivfeld eingetragen. Die Schichtdi-
cke wurde aus der Anzahl der Laserpulse abstrahiert, wobei die, mittels spektroskopischer
Ellipsometrie bestimmte, Dicke vergleichbarer Dünnfilme herangezogen wurden.
Tabelle 6.6. : Einfluss der Schichtdicke von ZrO2-Dünnfilme auf die Sättigungsmagnetisierung
mSat sowie auf das KoerzitivfeldHC bei RT. Die Dünnfilme wurden bei p(O2) = 0.002
mbar und TSub ≈ 720○C abgeschieden.




Es zeigt sich in mSat und in HC keine lineare Abhängigkeit zur Schichtdicke bei RT.
Die Resultate der magnetischen Eigenschaften lassen sich wie folgt zusammenfassen:
1) Sowohl für RT als auch für T = 5 K ist eine Hysterese in den M vs. H-Kurven zu beob-
achten, die einen FM anzeigt.
2) Es kann keine stringente Abhängigkeit zwischen den FM-Eigenschaften und dem Grad
an Verunreinigung mit Fe oder zwischen FM und struktureller Qualität, repräsentiert
durch FWHM der XRD-RC, belegt werden.
3) MSat sowie HC weisen keine lineare Abhängigkeit zur Schichtdicke auf.
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Wie bereits im Abschnitt 6.5 angesprochen, wird das Auftreten eines Oberflächenmagne-
tismus für monoklines und kubisches ZrO2 in der Literatur diskutiert [477]. Theoretische
Berechnungen zeigen zudem, dass Defekte, wie beispielsweise Zr-Vakanzen oder Fremda-
tome, erhebliche magnetische Momente im ZrO2 generieren [584, 585].
Für Ober- bzw. Grenzflächeneffekt spricht die Unabhängigkeit der Magnetisierung m von
der Schichtdicke. Im Fall FM-Defekte im gesamtem Probenvolumen wäre ein Ansteigen der
Magnetisierung m mit steigender Schichtdicke (Probenvolumen) zu erwarten. Dies konn-
te jedoch nicht beobachtet werden. Darüber hinaus zeigt sich keine Korrelation zwischen
magnetischen und strukturellen Eigenschaften.
Für verschiedene nicht ferromagnetische Oxide konnte gezeigt werden, dass eine mögli-
che Ursache des beobachteten FM an der Oberfläche bzw. in oberflächennahen Regionen
[431] liegt. Darüber hinaus werden insbesondere Kationen-Vakanzen als ursächlich für die
Ausprägung von FM-Ordnungen in beispielsweise HfO2 [586], ZnO [587] oder MgO [588]
diskutiert. Inwieweit diese in lokal begrenzten Gebieten, insbesondere nahe der Oberfläche,
auftreten, muss in zukünftigen Untersuchungen geklärt werde.
Die im Rahmen dieser Arbeit gefundenen Ergebnisse deuten auf einen Oberflächen bzw.
oberflächennahen Effekt hin. Die Rolle, die verschiedene Dotanten [585] oder Defekte spie-
len kann hier nicht eindeutig geklärt werden. Es zeigte sich jedoch keine eindeutige Korre-
lation der FM-Eigenschaften zu den beobachteten Verunreinigungen (magnetische (Fe) und
unmagnetische Verunreinigungen (Ca, Ti)).
6.6.6. MnSZ-Mehrfach-Heterostrukturen
Eine Möglichkeit einen Hinweis auf den Einfluss von Strukturdefekte, wie beispielsweise
Versetzungen oder Korngrenzen auf den beobachteten RT FM zu erhalten, ist gezielt Dünn-
filme oder Strukturen abzuscheiden, die ein Vielzahl solcher Defekte aufweisen. Im Rah-
men dieser Arbeit wurde dies versucht, indem Mehrfach-Heterostrukturen auf YSZ (001)-
Substraten von MnSZ-Dünnfilmen bestehend aus einmal MnSZ-Dünnfilmen mit monokli-
ner und kubischer Kristallstruktur sowie andermal Mehrfach-Heterostrukturen von nomi-
nell undotierten ZrO2-Dünnfilmen und MnSZ-Dünnfilmen mit kubischer Kristallstruktur
abgeschieden wurden. Die Bestimmung des Mn-Gehaltes der Einzelschichten konnte nicht
durchgeführt werden. Aus diesem Grund werden die Einzelschichten der monoklinen MnSZ-
Dünnfilme sowie der kubischen MnSZ-Dünnfilme nach dem jeweiligen PLD-Target mit 10
at% MnO2 respektive 30 at% MnO2 benannt.
In Abbildung 6.48 sind TEM-Aufnahmen der Heterostruktur bestehend aus 10 Schichtpaa-
ren ZrO2+10at% MnO2 und ZrO2+30 at% MnO2 gezeigt. In den Bildern ist letztlich eine
geringere Anzahl an Schichtstapeln als Folge der Präparation zu sehen. Die ursprüngliche
Struktur bestand jedoch aus 10 Paaren. Abbildung 6.48 (a) zeigt ein weak-beam Dunkel-
feldbild (g,3g) der Heterostruktur. Die Strahlrichtung liegt entlang der [110] Richtung. Die
[001] Richtung zeigt aufwärts. Es lässt sich generell feststellen, dass das Schichtpaket stark
verspannt ist. Die deutlichen kreisförmigen Linien im Bereich des YSZ (001)-Substrats ver-
deutlichen die enorme Verspannung. Darüber hinaus ist eine hohe Anzahl an Versetzungen
in allen Einzelschichten zu beobachten. Im Einschub in Abbildung 6.48 (a) ist ein hochauf-
gelöstes TEM-Bild der Heterostruktur hervorgehoben. Deutlich können die Einzelschichten
getrennt werden und die Grenzflächen sind scharf. Die Einzelschichtdicke kann für ZrO2+10
at% MnO2 zu ca. 45 nm und für ZrO2+30 at% MnO2 zu ca. 52 nm bestimmt werden.
In (b) ist ein weak-beam Dunkelfeldbild der gleichen Struktur dargestellt. Die Richtung des
Elektronenstrahls ist entlang der [100] Richtung. Die [001] Richtung zeigt aufwärts. Zusätz-
lich sind die Elektronenbeugungsbilder einerseits vom YSZ (001)-Substrat allein und an-
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Abbildung 6.48. : (a) Weak-beam Dunkelfeldbild (g,3g) einer MnSZ-Mehrfach-Heterostruktur
abgeschieden auf YSZ (001). Die Strahlrichtung liegt entlang der [110] Richtung.
Die Einzelschichten wurden mit den PLD-Targest mit 10 at% MnO2 (dunkel er-
scheinenden Schichten) und 30 at% MnO2 (hell erscheinenden Schichten) ab-
geschieden. Als Einschub ist ein hochaufgelöstes TEM-Bild der Struktur mit
den jeweiligen Einzelschichtdicken aufgezeigt. (b) Weak-beam Dunkelfeldbild
(g,3g) der in (a) gezeigten MnSZ-Mehrfach-Heterostruktur, wobei der Elektro-
nenstrahl in [100] Richtung zeigte. Als Einschübe sind die Elektronenbeugungs-
bilder einerseits des Substrates und andererseits des Schichtstapels gezeigt. (c)
Weitwinkel-XRD 2θ − ω-Spektren der in (a) und (b) gezeigten Heterostrutktur
sowie von MnSZ-Dünnfilmen mit x ≈ 0.09 bzw. x ≈ 0.27. Zusätzlich sind die
bekannten Reflexe verschiedener Mn-Oxide eingetragen.
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Kristallstruktur deutlich zu erkennen. Im Fall des Schichtstapels sind neben den grün mar-
kierten kubischen Reflexen zusätzlich die um einen Winkel von 9.3○ rotierten monoklinen
Reflexe zu erkennen.
Abbildung 6.48 (c) zeigt die Weitwinkel-2θ−ω-Spektren der Mehrfach-Heterostrukturen mit
zum Einen ZrO2+10 at% MnO2- und ZrO2+30 at% MnO2-Dünnfilmen und zum Anderen
ZrO2 und ZrO2+30 at% MnO2-Dünnfilmen sowie zum Vergleich die Spektren der zuvor
diskutierten MnSZ-Dünnfilme mit x ≈ 0.09 und x ≈ 0.27. Es ist eine gute Übereinstimmung
mit den kubischen (002) und (004) Reflexen zwischen der Heterostrukturen und dem MnSZ-
Dünnfilme mit x ≈ 0.27 festzustellen. Der (002) bzw. (004) Schichtreflex des MnSZ-Dünnfilms
mit x ≈ 0.09 ist auch in der Heterostruktur zu beobachten. Allerdings zeigen sich bei 2θ ≈
33.5○ und 2θ ≈ 70.0○ zusätzliche Reflexe. Das Maximum bei 2θ = 70.25○ ist in der Nähe des
(311) Reflexes von MnO. Dem gegenüber sind keine Reflex der verschiedenen Mn-Oxide
vergleichbar zu dem Peak bei 2θ ≈ 33.5○ beobachteten. Eine Erklärung ist möglicherweise,
dass die monoklinen Schichten auf den kubischen Einzelschichten teilweise pseudomorph
aufwachsen, was seinerseits zu einer Erhöhung der Gitterkonstante in Wachstumsrichtung
führen sollte.
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Abbildung 6.49. : (a) M vs. H-Kurve bei T = 300 K für den bereits vorher gezeigten MnSZ
Dünnfilme mit (x ≈ 0.27) (schwarz), die Mehrfach Heterostruktur bestehend
aus ZrO2+10 at% MnO2- und ZrO2+30 at% MnO2-Dünnfilmen (rot) sowie
die Mehrfach Heterostruktur bestehend aus ZrO2- und ZrO2+30 at% MnO2-
Dünnfilmen (blau). Im Einschub ist ein Ausschnitt derM vs.H-Kurve bei T = 5
K der gleichen Proben gezeigt. (b) Remanenz der Magnetisierung M nach Ma-
gnetisierung mit µ0H = 1 T bei T = 5 K für die in (a) gezeigten Dünnfilme.
Im Einschub ist die ZFC-W-Kurve der Mehrfach Heterostruktur bestehend aus
ZrO2+10 at% MnO2- und ZrO2+30 at% MnO2-Dünnfilmen hervorgehoben. Der
Verlauf wurde mit der Gleichung: m(T ) = A × (1 − T /TC)β angepasst. Dabei
wurde β = 1/2 für das Curie-Weiss-(blau) und β = 1/3 für das Heisenberg-
Modell (grün).
Die magnetischen Eigenschaften der Strukturen werden in Abbildung 6.49 aufgezeigt. Bei
T = 300 K (siehe Abb. 6.49 (a)) weisen alle drei Proben ein vergleichbares Verhalten auf.
Der Wert für MSat ist geringfügig kleiner für die MnSZ-ZrO2-Heterostrutur im Vergleich
zu den beiden anderen Proben. Die Sättigungsmagnetisierung fällt für die Heterostruktu-
ren nicht höher aus. Im Einschub von (a) ist bei T = 5 K ein enger Bereich um µ0H = 0
T hervorgehoben. Eine deutliche Hysterese zeigt sich für den MnSZ Dünnfilm sowie für
die MnSZ-MnSZ-Heterostruktur. Die Hysterese der MnSZ-MnSZ-Heterostruktur ist zudem
leicht aus der Mittellage ausgelenkt. Sowohl MR als auch HC werden durch die erheblich
höhere Defektdichte nicht erhöht. Interessanterweise ist für die MnSZ-ZrO2-Heterostruktur
die Hysterese nur sehr schwach ausgeprägt.
Dies schlägt sich auch in der Remanenz wieder. Während der MnSZ Dünnfilme mit x ≈ 0.27
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und die MnSZ-MnSZ-Heterostruktur einen vergleichbaren Verlauf mit erheblicher Aufspal-
tung zwischen ZFC-W- und ZFC-Kurve aufweisen, zeigt die MnSZ-ZrO2-Heterostruktur
nur ein geringfügige Aufspaltung. Im Einschub ist für die MnSZ-MnSZ-Heterostruktur der
Verlauf der ZFC-W-Kurve mit Gleichung 6.10 angepasst.
m(T ) = A ∗ (1− T
TC
)β , (6.10)
Dabei gilt β = 1/2 für das Curie-Weiss- und β = 1/3 für das Heisenberg-Modell. Es ergeben
sich Curie-Temperaturen von TC = 256 K respektive TC = 220 K.
Generell zeigt sich auf der einen Seite im direkten Vergleich des MnSZ Dünnfilms mit x ≈
0.27 mit der MnSZ-MnSZ-Heterostruktur kein signifikanter Unterschied in den magneti-
schen Eigenschaften. Auf der anderen Seite weist das XRD-Weitwinkel-Spektrum des MnSZ-
Dünnfilms einen schmaleren Röntgenreflex auf. Die strukturellen Defizite, d.h. die starke
Verspannung zusammen mit zahlreichen Defekten, führen nicht zu einer signifikanten Ver-
änderung der magnetischen Eigenschaften. Vergleicht man die XRD-Spektren in Abbildung
6.48 (c), so zeigt sich die größte Halbwertsbreite für die MnSZ-ZrO2-Heterostruktur. Diese
zeigt jedoch sowohl bei RT die kleinste MSat als auch die mit Abstand geringste Hysterese.
6.6.7. Einfluss einer thermischen Behandlung auf die magnetischen Eigenschaften
Wie bereits für YSZ-Einkristalle in Abschnitt 6.5 im Hinblick auf deren magnetische Eigen-
schaften und für MnSZ-Dünnfilme in Abschnitt 6.6.3 bezüglich der elektrischen Eigenschaf-
ten diskutiert, resultiert aus einer thermischen Behandlung in verschiedenen Atmosphären
eine Änderung der jeweiligen Eigenschaften.
Darüber hinaus finden sich in der Literatur, beispielsweise für ZnO, oftmals Anhaltspunkte
für eine Veränderung der magnetischen Ordnung durch einen Ausheizschritt [503, 589, 590].
Dies wird erklärt im Kontext eines Defekt-induziertem Magnetismus [424, 591, 592]. Va-
kanzen oder interstitielle Atome stehen dabei im Zentrum der Erklärung der beobachteten
magnetischen Momente [556].
Im Rahmen dieser Arbeit wurden sauerstoffreduzierende Atmosphären (800 mbar Argon,
1 × 10−5 mbar Vakuum), 800 mbar Sauerstoff und Umgebungsluft als Atmosphäre gewählt.
Für Letzteres ist einerseits die Aufnahme von Sauerstoff in die Dünnfilme zu erwarten [541]
und andererseits spielt möglicherweise Wasserstoff eine größere Rolle. Der Einfluss von
Wasserstoff rückte in den letzten Jahren verstärkt ins Interesse der Forschung im Hinblick
auf sich ausprägende ferromagnetische Ordnungen[593–595].
Es wurden Ausheiztemperaturen von Tann = 750○C für 60 min in der jeweiligen Atmosphäre
angewendet.
Am Beispiel eines MnSZ-Dünnfilms mit x ≈ 0.36 sind in Abbildung 6.50 dieM vs. H-Kurven
vor und nach der thermischen Behandlung in Vakuum bei (a) RT sowie (b) T = 5 K gezeigt.
Zusätzlich ist in Abbildung 6.50 (c) die Veränderung der Remanenz durch den Ausheiz-
schritt dargestellt.
Die Behandlung im Vakuum zeigt bei RT (Abb. 6.50 (a)) eine geringfügige Zunahme von
MSat, wohingegen HC als auch MR konstant bleiben. Bei T = 5 K (Abb. 6.50 (b)) ist neben ei-
nem leichten Anstieg von MSat (siehe Einschub von Abb. 6.50 (b)) eine starke Zunahme der
Hysterese zu beobachten. Unterstützt wird dies durch den in der Remanenz (c) zu beob-
achtenden Anstieg der Magnetisierung unterhalb T = 50 K. Es kann eine Curie-Temperatur
TC = 42 K ermittelt werden, was eindeutig Mn3O4 zugeordnet werden kann [520]. Ein iden-
tisches Verhalten ist für ein Ausheizen in 800 mbar Argon zu beobachten.
Eine Behandlung in sauerstoffreduzierenden Atmosphären führt zur Ausbildung einer fer-
romagnetischen Ordnung, die Mn3O4 zugeordnet werden kann. Bei RT zeigt sich keine si-
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Abbildung 6.50. : M vs. H-Kurve für einen MnSZ-Dünnfilme mit x ≈ 0.36 einmal nach der
Abscheidung (unbehandelt, Grün) und andermal nach einer thermischen Be-
handlung bei Tann = 750○ K in Vakuum (Pink) gemessen bei (a) T = 300 K und
(b) T = 5 K. Der Einschub in (b) zeigt den Verlauf von M vs. H bei T = 5 K
zwischen µ0H = ±5 T. (c) ZFC-W und ZFC Kurve der Remanenz nach Magne-
tisierung mit µ0H = 1 T für die in (a,b) gezeigten Proben. Der schwarze Pfeil
markiert eine Curie-Temperatur von TC = 42 K.
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Abbildung 6.51. : M vs. H-Kurve für einen MnSZ-Dünnfilme mit x ≈ 0.09 einmal nach der Ab-
scheidung (unbehandelt, Blau) und andermal nach einer thermischen Behand-
lung bei Tann = 750○ K in 800 mbar O2 (Grün) gemessen bei (a) T = 300 K und (b)
T = 5 K. Der Einschub in (b) zeigt den Verlauf vonM vs.H bei T = 5 K zwischen
µ0H = ±5 T. (c) ZFC-W und ZFC Kurve der Remanenz nach Magnetisierung mit
µ0H = 1 T für die in (a,b) gezeigten Proben.
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In Abbildung 6.51 wird für einen MnSZ-Dünnfilm mit x ≈ 0.09 die Auswirkung der Behand-
lung in Sauerstoff aufgezeigt. Für RT (siehe Abb. 6.51 (a)) ist eine Zunahme der Sättigungs-
magnetisierung MSat sowie der Remanenz MR zu verzeichnen. Die Hysterese besitzt ein er-
heblich kleineres Koerzitivfeld HC, was auf einen weichmagnetischeren Charakter verweist.
Wie in Abbildung 6.51 (b) zu sehen, ist bei T = 5 K die gleiche Tendenz zu beobachten. Im
Einschub von (b) ist zu beobachten, dass MSat bei µ0H = 5 T nach der Behandlung reduziert
ist. Die Remanenz hingegen zeigt keine Veränderung nach der Behandlung.
Die hinsichtlich seiner magnetischen Eigenschaften interessanteste Veränderung erfolgt
durch eine Behandlung in Luft. Wie in Abbildung 6.52 (c) für einen MnSZ-Dünnfilm mit
x ≈ 0.27 verdeutlicht, ist in der Remanenz eine zusätzliche ferromagnetische Ordnung mit
einer Ordnungstemperatur im Bereich T = 200 K zu beobachten.
Die M vs. H-Kurven hingegen weisen geringfügige Änderungen auf. Bei RT tritt, ähnlich
wie bereits bei einer Behandlung in 800 mbar O2, eine Reduzierung von HC auf. Bei T = 5 K
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Abbildung 6.52. : M vs. H-Kurve für einen MnSZ-Dünnfilme mit x ≈ 0.27 einmal nach der Ab-
scheidung (unbehandelt, Schwarz) und andermal nach einer thermischen Be-
handlung bei Tann = 750○ K in Luft (Orange) gemessen bei (a) T = 300 K und (b)
T = 5 K. Der Einschub in (b) zeigt den Verlauf vonM vs.H bei T = 5 K zwischen
µ0H = ±5 T. (c) ZFC-W und ZFC Kurve der Remanenz nach Magnetisierung mit
µ0H = 1 T für die in (a,b) gezeigten Proben.
Betrachtet man den Verlauf der charakteristischen ParameterMSat,MR undHC als Funktion
der Temperatur für die in Luft behandelte Probe, ist für T ≈ 200 K ein deutlicher Anstieg
von MR und HC zu beobachten (siehe Abb. 6.53 (a)). Dies unterstreicht das Auftreten einer
ferromagnetischen Ordnung mit einer Curie-Temperatur von TC ≈ 220 K. TC wurde dabei
aus dem beobachteten Abfall von M(T ) bestimmt.
Reduziert man das angelegte magnetische Feld bei T = 5 K zur Magnetisierung der Dünnfil-
me für die Remanenzmessungen, wird der Verlauf der Magnetisierung nicht verändert im
Bereich zwischen 90 ≤ T ≤ 300 K, wie in Abbildung 6.53 (b) dargestellt. Einzig unterhalb
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T = 20 K ist für höher Felder ein stärkerer Abfall mit steigender Temperatur zu beobachten.
Die Abhängigkeit der Magnetisierung von der Temperatur M(T ) für verschiedene Felder
(siehe Abb. 6.53 (c)), für den in Luft ausgeheizten MnSZ-Dünnfilm, zeigt einerseits einen
zunehmenden diamagnetischen Anteil mit steigendem µ0H , der jedoch hauptsächlich vom
Substrat herrührt, und andererseits einen steigende PM für T ≤ 50 K für höhere Felder.
Der Verlauf der inversen Suszeptibilität als Funktion von T ist im Einschub von Abbildung
6.53 (c) hervorgehoben. Es lässt sich oberhalb T = 80 K ein linearer Verlauf mit einer Neel-
Temperatur von TNeel = 151 K anpassen.
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Abbildung 6.53. : (a) Verlauf von MSat, MR und HC des FM-Anteils der Magnetisierung als
Funktion der Messtemperatur T für den in Abbildung 6.52 abgebildeten Dünn-
film nach der thermischen Behandlung bei Tann = 750○C in Luft. (b) Remanenz
nach Magnetisierung mit verschiedenen angelegten Feldern für den in (a) ge-
zeigten, thermisch behandelten Dünnfilm. (c) M(T ) für verschiedene äußere
Felder H für den Dünnfilm von (a). Die Magnetisierung des Substrats wurde
nicht abgezogen. Der Einschub zeigt den Verlauf von 1/χ als Funktion von T
für ein äußeres Feld von µ0H = 1 T. Das Substratsignal wurde abgezogen. (d)
Verlauf der Remanenz beim Erwärmen und Abkühlen der Probe nach Magneti-
sierung bei T = 5 K mit µ0H = 1 T für den abgeschiedenen MnSZ-Dünnfilm mit
x ≈ 0.27 sowie nach Ausheizen in Luft mit Tann = 750○C und Tann = 900○C.
Erhöht man die Ausheiztemperatur von Tann = 750○C zu Tann = 900○C für 60 min in Luft,
so ist neben einer ferromagnetische Ordnung mit TC = 42 K, die bereits weiter oben mit
Mn3O4 identifiziert wurde, eine stärkere Zunahme der Magnetisierung bei T ≈ 220 K mit
steigender Ausheiztemperatur zu beobachten. Für nominell undotiertes ZrO2 wurde eben-
falls eine thermische Behandlung in Luft durchgeführt, zeigte jedoch keine vergleichbare
magnetische Ordnung. Gleiches gilt für MnSZ-Dünnfilme mit x ≥ 0.45.
Um zu klären, inwieweit ein höheres Maß an Verunreinigungen vorliegt, wurden PIXE-
Messungen an dieser Probe durchgeführt. Die Resultate sind in Tabelle 6.7 aufgelistet. Die
Bestimmung des Fe-Gehaltes ist erschwert durch eine Überlagerung der Fe-Linien mit Spek-
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Tabelle 6.7. : Verunreinigungen eines MnSZ Dünnfilms mit x ≈ 0.27 bestimmt mittels Proton-
induzierte Röntgenemissionsmessung (PIXE).
Element Ca Nd Fe Cd






trallinie anderer Elemente. Es kann jedoch eine obere Grenze abgeschätzt werden. Der Fe-
Gehalt liegt demnach unterhalb 220 ppm, was im selben Bereich, wie für die anderen Dünn-
filme liegt.
6.6.8. Zusammenfassung der Messergebnisse
Zunächst sei erwähnt, dass die beobachteten magnetischen Momente und Ordnungseffekte
von geringer Intensität sind. Dies erschwert in einigen Fällen die Zuordnung und Vergleich-
barkeit zwischen verschiedenen Dünnfilmen bzw. zwischen Dünnfilm und Substrat.
Eine ferromagnetische (FM)-Ordnung mit einer Curie-Temperatur oberhalb RT durch eine
direkte oder indirekte (vermittelt durch Ladungsträger) Kopplung von Mn-Ionen auf Zr
Platz ist nicht belegt. Bei RT wurde sowohl für nominell undotierte ZrO2-Dünnfilme als auch
für MnSZ-Dünnfilme ein schwacher FM aufgezeigt. Für MnSZ zeigt dieser eine maximale
Ausprägung für x ≈ 0.27. Reduziert man die Temperatur wird eine antiferromagnetische
(AFM)-Kopplung beobachtet. Die bestimmten Werte für TN sind vergleichbar zu Werten für
MnO2 mit TN ≈ 90 K oder Mn2O3 mit TN = 80..100 K. Unterhalb T = 50 K dominiert für MnSZ
ein paramagnetisches (PM)-Signal. Dieses steigt proportional zum Mn-Gehalt.
Entscheidend zur Erklärung der beobachteten Phänomene ist ein Verständnis der möglichen
magnetischen Zustände verteilter Mn-Ionen.
• Isolierte Mn-Ione im ZrO2 liefern einen paramagnetischen Beitrag.
• Eine direkte Kopplung zwischen Mn-Ionen bzw. ein Superaustausch resultiert in einer
AFM-Ordnung.
• Eine Kopplung über Sauerstoff-Vakanzen oder Sauerstoff-Ionen (Doppelaustausch) zwi-
schen gemischt-valenten Mn-Ionen kann zu einer FM-Ordnung führen.
Der aufgezeigte Mn abhängige PM für T ≤ 50 K zeigt, dass isolierte Mn-Ionen im ZrO2-
Wirtsgitter vorhanden sind. Die beobachtete AFM-Ordnung, die nicht für nominell undo-
tiertes ZrO2 nachgewiesen wurde, belegt eine AFM-Kopplung zwischen den Mn-Ionen. Das
gezeigte Vorhandensein gemischt-valenter Mn-Ionen bietet zudem die Möglichkeit einer
ferromagnetischen Kopplung. Inwieweit diese für die nachgewiesene FM Ordnung bei RT
in MnSZ verantwortlich zeichnet, kann nicht eindeutig belegt werden.
Vergleicht man die im Rahmen dieser Arbeit aufgezeigten magnetischen Eigenschaften von
MnSZ mit in der Literatur beschriebenen Untersuchungen, so zeigt sich in der Mehrzahl der
Veröffentlichungen eine Übereinstimmung hinsichtlich des Ausbleibens einer weitreichen-
den Mn korrelierten FM Ordnung [64, 65, 344]. Einzig in der Arbeit von Nguyen Hoa Hong
et al. [596] wird ein FM mit TC oberhalb 400 K publiziert. Hierbei wurde allerdings LaAlO3
als Substrat genutzt. Die bei Hong et al. gezeigten Dünnfilme sollen kubisch sein mit Mn-
Gehalten von x = 0.05. Im Rahmen dieser Arbeit wurden MnSZ-Dünnfilme mit x ≈ 0.05
auf LaAlO3 abgeschieden, zeigten jedoch weder eine kubische Stabilisierung noch eine FM
Ordnung, die von den Ergebnissen für MnSZ-Dünnfilmen auf YSZ abweicht.
Das Ausprägen einer AFM-Kopplung wird in der Literatur ebenfalls beobachtet [64, 344].
Auftretende FM Ordnungen werden auf Defekte oder Oberflächeneffekte, insbesondere für
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Nanopartikel [65], zurückgeführt. Eine intrinsische ferromagnetische Ordnung konnte bis-
lang nicht gezeigt werden.
Der beobachtete FM bei RT in nominell undotiertem ZrO2 wird in dieser Arbeit auf
Oberflächen- bzw. oberflächennahe Effekte zurückgeführt. Zum Einen ist der FM unab-
hängig von der Schichtdicke und zum Anderen kann die Sättigungsmagnetisierung erhöht
werden durch eine thermische Behandlung in einer Sauerstoffatmosphäre. Theoretische Ar-
beiten weisen auf die Möglichkeit eines erheblichen magnetischen Momentes an der Ober-
fläche für monoklines ZrO2 hin [477]. Ein derartiger Mechanismus kann die hier gezeigten
Resultate qualitativ erklären.
Ein Abfall der magnetischen Parameter (siehe Abb. 6.39) bereits für geringe Mengen Mn
(x ≈ 0.05) bei RT deutet darauf hin, dass möglicherweise zwei verschiedene Mechanismen
vorliegen. Bei T = 5 K unterscheiden sich die magnetischen Eigenschaften von nominell
undotiertem ZrO2 und MnSZ erheblich. Während für ZrO2 kein signifikanter Anstieg des
FM beobachtet wird, ist für MnSZ eine deutlichere Hysterese zu beobachten. Erneut zeigt
sich ein Maximum von MSat für x ≈ 0.27.
Für Mn-Gehalte im Bereich 50 at% ist eine FM Ordnung mit einer Ordungstemperatur T < 15
K nachzuweisen. TEM-Messungen gaben für derartige Dünnfilme Indizien auf kleine Clus-
ter bzw. ungeordnete Körner. In XRD-Untersuchungen wurden jedoch keine Fremdreflexe
identifiziert.
Die Möglichkeit, dass Cluster unterhalb der Detektionsschwelle des XRD in den Dünnfilme
eingebaut sind, kann jedoch nicht ausgeschlossen werden. Gesichert ist, dass obwohl MnO
Einkristalle antiferromagnetisch sind, für Nanodrähte bzw. Nanopartikel eine FM Kopplung
mit TC = 12 K beobachtet wird [597–599]. Insbesondere die hier gezeigten großen Koerzitiv-
felder unterstützen diese Zuordnung [598].
Ein signifikanter Einfluss von Strukturdefekten auf die magnetischen Eigenschaften konnte
nicht belegt werden. Stark verspannte Mehrfach-Heterostrukturen mit einer Vielzahl an De-
fekten wurden mit alternierenden MnSZ-Dünnfilmen angefertigt. Relativ zu MnSZ-
Dünnfilmen mit vergleichbaren Mn-Gehalten ist kein Anstieg der FM-Ordnung zu konsta-
tieren.
Der Einfluss einer thermischen Behandlung bei Tann = 750○C in einer sauerstoffreduzieren-
den Atmosphäre (1 × 10−5 mbar Vakuum, 800 mbar Ar) führt zur Ausbildung von Mn3O4,
was eindeutig durch eine FM Phase mit TC = 42 K belegt werden kann.
Eine zusätzliche bislang nicht publizierte FM Ordnung mit TC ≈ 220 K ist für an Luft ausge-
heizte MnSZ-Dünnfilme bei TAnn = 750○C mit x ≈ 0.27 festgestellt wurden. Mit zunehmender
Behandlungstemperatur steigt die Magnetisierung der FM-Phase an.
In der Literatur ist beispielsweise für MnSZ-Pulver, behandelt in Luft bei vergleichbaren
Temperaturen, keine FM Ordnung gezeigt [65].
Zur Erklärung des beobachteten Effektes ist zunächst zu berücksichtigen, dass die beobach-
tete FM Ordnung ausschließlich bei einer Behandlung an Luft auftritt. Für O2 oder
Ar/Vakuum ist für identische Tann keine FM Ordnung in diesem Bereich zu beobachten.
Darüber hinaus ist für nominell undotiertes ZrO2 ebenfalls kein Effekt zu beobachten.
Die theoretisch vorhergesagte FM Ordnung im MnSZ ist korreliert zur Anzahl an Sauerstoff-
Vakanzen VO [62]. Mit steigender Anzahl von VO, sinkt die Curie-Temperatur deutlich. Eine
Behandlung in Luft führt zur Aufnahme von Sauerstoff in den Dünnfilm [541]. Dies kann
gegebenenfalls zu einer Reduzierung von VO führen und somit möglicherweise das Auf-
treten der hier gezeigten FM Ordnung beschreiben. Für ZnO wird im kontradiktorisch zu
den hier vorgestellten Resultaten ein inverses Verhalten beobachtet. Ein Ausheizen in Luft
mindert die beobachteten FM Ordnungen bei RT, wohingegen eine Behandlung in H2 diese
erhöht [503, 590]. In diesen Arbeiten wird argumentiert wird hierbei, dass die Ausbildung
von VO den FM begünstigt. Im Gegensatz dazu zeigen die hier erzielten Resultate einen
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Anstieg des FM mit einer Reduzierung von VO.
Kritisch zu hinterfragen bleibt die Frage nach dem Kopplungsmechanismus im MnSZ. Wie
bereits weiter oben angedeutet ist ein Superaustausch zwischen gemischt-valenten Mn-
Ionen über dazwischenliegende Sauerstoff-Ionen oder -Vakanzen denkbar. Jedoch ist hierbei
fraglich, wie weitreichend die Kopplung ist. Für Mn-Gehalte im Bereich x = 0.1, wäre jedes
zehnte Zr-Ion ersetzt durch ein Mn-Ion. Dies bedeutet, dass in einer Einheitszelle maximal
ein Mn-Ion vorhanden ist. Eine Kopplung müsste über mehrere Nachbarn hinweg realisiert
werden. Günstiger gestaltet sich die Situation für x = 0.3 Hier wäre jedes dritte Zr-Ion er-
setzt, so dass in einer Einheitszelle zwischen zwei bis drei Mn-Ionen vorliegen. Eine FM
Kopplung wäre somit bereits für nächste oder übernächste Nachbarn zugänglich, was eine
Kopplung wesentlich wahrscheinlicher macht.
Zunehmend ins wissenschaftliche Interesse ist in den letzten Jahren der Einfluss von Was-
serstoff H auf die magnetischen Eigenschaften gerückt [593, 600]. Es wird dabei argumen-
tiert, dass Wasserstoff-Atome selbst ein erhebliches magnetisches Moment bedingen. Dar-
über hinaus sind theoretische Arbeiten publiziert, die einen FM Zustand für Oberflächen
adsorbierte Wasserstoff-Atome in ZnO vorhersagen [313, 595, 601]. Inwieweit der beobach-
tet Anstieg der FM Ordnung nach einer Behandlung an Luft auf einen Einfluss von Wasser-
stoff zurückzuführen ist, kann nur spekuliert werden. Es sind bislang keine theoretischen
oder experimentellen Arbeiten zu dieser Thematik publiziert.
Die aufgezeigten Phänomene, die einen durch Defekte oder Verunreinigungen bedingten
Magnetismus und FM in nominell undotierten Oxiden aufzeigen, sind aktuell in der wis-
senschaftlichen Diskussion und es liegt keine umfassende Theorie vor, die eindeutig eine
Erklärung liefert. Neben dem Einfluss von Verunreinigungen, einem Defekt-induziertem
Magnetismus und dem möglichen Einfluss von Wasserstoff ist ebenfalls ein FM Ordnung in
Übereinstimmung mit den theoretischen Vorhersagen [62] möglich.
6.7. Abschlussbemerkung
Es konnte keine ferromagnetische Ordnung mit einer Curie-Temperatur oberhalb RT als
Folge einer direkten oder indirekten Kopplung der Mn-Ionen in MnSZ-Dünnfilmen nach-
gewiesen werden. Die theoretische Vorhersage von Ostanin et al. [62] ist somit im Rahmen
dieser Arbeit nicht bestätigt worden.
Mittels PLD konnten die kubische Kristallstruktur von MnSZ für x ≥ 0.18 stabilisiert werden.
Hohe Substrattemperaturen TSub erweisen sich dabei als vorteilhaft für eine Stabilisierung.
Für x ≤ 0.09 ist die monokline Phase für MnSZ beobachtet worden. TEM-Messungen bele-
gen anhand eines Rotationswinkels von 9.3○ zwischen den Elektronenbeugungsreflexen des
kubischen Substrates und der monoklinen Schicht eindeutig die monokline Kristallstruktur.
Darüber hinaus sind in Raman-Untersuchungen ausschließlich monokline Moden beobach-
tet worden.
Für Mn-Gehalte 0.1 ≤ x ≤ 0.14 ist, abhängig von TSub und p(O2) eine martenistische Pha-
sentransformation beobachtet wurden. Die tetragonal Hochtemperaturphase wandelt sich
dabei beim Abkühlprozess der Dünnfilme in die monokline Tieftemperaturphase um. Cha-
raktersitische Oberflächentopographien zusammen mit TEM-Aufnahmen belegen die Um-
wandlung. Für Schichtdicken größer als ca. 400 nm beginnen die Dünnfilme während des
Abkühlprozesses abzuplatzen.
Zwischen x = 0.15 und x = 0.19 wird die tetragonale Kristallstruktur stabilisiert. Die beob-
achtete Aufspaltung der (200) und (002) XRD-Reflexe der tetragonalen Kristallstruktur sinkt
mit steigendem TSub bzw. mit sinkendem p(O2). Für TSub > 750○C ist die kubische Phase bei
RT bereits bei x ≈ 0.18 stabil.
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TEM-Untersuchungen zeigen für x ≤ 0.45 keine Phasenseparation oder Clustering. Für x >
0.45 liegen auf ungeordnete kristalline Cluster vor. In XRD-Untersuchungen konnten keine
Mn-Oxid Fremdphasen aufgezeigt werden.
Mittels XPS und EPR wurde ein gemischte Ladungszustand der Mn-Ionen aus Mn3+ und
Mn4+ geschlussfolgert. EPR-Untersuchungen zeigen für unbehandelte MnSZ-Dünnfilme
kein Signal, was Mn2+ ausschließt. Als problematisch bei der Anwendung von XPS ist die
Ausprägung einer Oberflächenschicht belegt wurden. Diese weist gegebenenfalls vom Bulk
abweichende Valenzzustände auf. Ein Sputtern der Oberfläche reduziert die Valenz, was
eine eindeutige Analyse des Ladungszustandes verhindert.
MnSZ-Dünnfilme zeigen in lateralen IU-Messungen einen isolierenden Charakter (σel ≤
1.0 × 10−8 S/cm) für x ≤ 0.3. Mit weiter steigendem Mn-Gehalt steigt die Leitfähigkeit zu
σel ≤ 5.0× 10−6 S/cm für x ≈ 0.45. Während eine thermische Behandlung in einer Sauerstoff-
oder Argonatmosphäre bzw. in Vakuum zu einer Reduzierung der Leitfähigkeit führt, kann
für x ≤ 0.3 ein Anstieg der Leitfähigkeit durch ein Ausheizen in Luft bewirkt werden. In-
wieweit hierbei die Kompensation von Sauerstoff-Vakanzen ursächlich ist bedarf weiterer
Untersuchungen. Seebeck-Effekt Messungen belegen einen Übergang von p- zu n-Typ Lei-
tung für nominell undotiertes ZrO2 und MnSZ (x ≈ 0.2) bei T ≈ 650 K für ZrO2 und T ≈ 500
K für MnSZ.
Transmissionsmessungen wurden für verschiedene MnSZ-Dünnfilme sowie nominell un-
dotiertes ZrO2 abgeschieden einmal aus a-Saphir- und andermal auf YSZ (001)-Substraten
durchgeführt. Für nominell undotiertes ZrO2 sowie MnSZ mit x ≈ 0.09 ist eine optische
Bandlücke von Eg = 5.3 eV bzw. Eg = 5.4 eV respektive Eg = 5.3 eV ermittelt worden. Für
höhere Mn-Gehalte zeigt sich eine Absorption bei geringeren Energien. So ist beispielswei-
se für x ≈ 0.27 eine Absorption bei ca. E = 3.8 eV erkennbar. Dieser Wert ist in Überein-
stimmung zu einem von Ostanin et al. [62] berechneten Mn-Zustand in der Bandlücke von
ZrO2. Zusätzliche KL-Untersuchungen zeigen eine zu Mn korrelierte Lumineszenzbande
bei E = 2.8 eV.
Die magnetischen Eigenschaften von MnSZ-Dünnfilmen sowie nominell undotierten ZrO2-
Dünnfilmen abgeschieden auf YSZ (001) zeigen einen schwachen RT Ferromagnetismus.
Der Ursprung der ferromagnetischen Ordnung kann nicht eindeutig erklärt werden. Denk-
bar sind Verunreinigungen ebenso wie Defekte im Dünnfilm oder Oberflächeneffekte. Mit
sinkender Temperatur zeigen die MnSZ-Dünnfilme eine Antiferromagnetische Ordnung.
Bei T = 5 K sind die magnetischen Eigenschaften der MnSZ-Dünnfilme für x < 0.45 domi-
niert von einem starken x-abhängigen Paramagnetismus mit einem schwachen zusätzlichen
Ferromagnetismus. Für x ≈ 0.45 zeigt sich hingegen ein deutlicher Anstieg der Magnetisie-
rung unterhalb T = 10 K, der möglicherweise auf MnO Cluster verweist. Die Parameter der
beobachteten Hysteresen zeigen ein Maximum bei RT und bei T = 5 K für x ≈ 0.27.
Für monokline, nominell undotierte ZrO2-Dünnfilme ist ein temperaturunabhängiger Fer-
romagnetismus gezeigt. In der Literatur ist ein magnetisches Moment für monoklines ZrO2
prognostiziert [477], der im Rahmen dieser Arbeit als mögliche Ursache benannt wird. Ein
Zusammenhang zwischen der Anzahl an Strukturdefekten (bspw. Versetzungen) und einer
ferromagnetischen Ordnung konnte nicht belegt werden. MnSZ-Dünnfilme mit hoher De-
fektdichte weisen die gleichen ferromagnetischen Eigenschaften relativ zu MnSZ-
Dünnfilmen mit höherer struktureller Qualität auf.
Für einen MnSZ-Dünnfilme mit x ≈ 0.27 ist eine ferromagnetische Ordnung mit TC = 220
K als Folge einer thermischen Behandlung an Luft bei Tann = 750○C nachgewiesen. Der Ur-
sprung bleibt jedoch offen und bedarf weiterer Untersuchungen.
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7. Zusammenfassung und Ausblick
Zusammenfassung
Das Verständnis der Auswirkung der zugänglichen Rahmenbedingungen der Abscheidung
auf die resultierenden Eigenschaften epitaktisch abgeschiedener, funktionaler oxidischer
Dünnfilme und Heterostrukturen bildet den Kernpunkt der vorliegenden Arbeit. Die Mög-
lichkeit einer in-situ Kontrolle der Wachstumsprozesse während der gepulsten Laserab-
scheidung (PLD) durch ein Hochdruck Reflection high-energy electron diffraction (RHEED)-
System [22] in Kombination mit verschiedenen ex-situ Charakterisierungsmethoden gestat-
tete die Ausarbeitung der für die angewendeten Bedingungen und unter Berücksichtigung
der angestrebten Anwendung idealen Wachstumsbedingungen der Dünnfilme und Hete-
rostrukturen. Die hier erzielten Resultate für die in ihrer Struktur und Funktionalität unter-
schiedlichen Materialsysteme werden eingeordnet sowie neuartige Aspekte bzw. Ansätze
aufgezeigt und verfolgt.
Die Herstellung und Charakterisierung von (a) BaTiO3/SrTiO3-Mehrfach-Heterostrukturen
mit Blick auf eine Anwendung als Bragg-Spiegel in (ZnO-basierten) Mikroresonatoren, (b)
polaren und nicht-polaren ZnO/MgxZn1−xO-Quantengrabenstrukturen als Teilelement in
opto-elektronischen Bauelementen sowie (c) die experimentelle Überprüfung einer theore-
tisch prognostizierten [62] ferromagnetischen Ordnung bei Raumtemperatur (RT) für kubi-
sches Mangan (Mn)-stabilisiertes Zirkondioxid stellen die Schwerpunkte dieser Arbeit dar.
BaTiO3/SrTiO3-Mehrfach-Heterostrukturen wurden mittels PLD abgeschieden und deren
Anwendbarkeit als Bragg-Spiegel belegt. Die aus 30 Schichtpaaren bestehenden Stapel er-
zielten ein mittels spektroskopischer Ellipsometrie (SE) bestimmtes Reflexionsvermögen von
R = 27%, was 80% des theoretisch für eine derartige Struktur erreichbaren Wertes ent-
spricht (siehe Abbildung 7.1 (a)). Es konnten scharfe Übergitterreflexe in Weitwinkel-2θ −ω
Röntgendiffraktogrammen (XRD) beobachtet werden. Dies belegt die Ausprägung abrup-
ter Grenzflächen. Die erzielten Ober- und Grenzflächen wiesen Rauheiten unterhalb 0.6 nm
auf, was auf einen durchgängigen zwei-dimensionalen Wachstumsmodus schließen lässt.
Die sowohl aus der Periodizität der XRD-Übergitterreflexe als auch aus der Anzahl der
RHEED-Oszillationen extrapolierte Schichtdicke der Einzelpaare von dÜbergitter = 70.0 ± 0.5
nm wurde derart gewählt, dass die Kavitätsmode im Bereich der bandkantennahen Emissi-
on von ZnO liegt.
Zielführend wurden die Dünnfilmeigenschaften von BaTiO3-Dünnfilmen, abgeschieden auf
chemisch und thermisch vorbehandelten SrTiO3 (001) Substraten, für verschiedene Abschei-
debedingungen mittels in-situ RHEED, XRD, Rasterkraftmikroskopie (AFM) sowie SE un-
tersucht. Es wurde gezeigt, dass BaTiO3 in einem Stransky-Krastanov-Modus aufwächst.
Der Bereich des zwei-dimensionalen „pseudo-layer-by-layer“ Wachstums [211] ist im Rah-
men dieser Arbeit bis zu Schichtdicken von d ≈ 75 nm realisiert worden. Da die Substrat-
temperatur TSub aus apparativen Gründen nicht über TSub ≈ 700○C eingestellt werden konn-
te, ist die Erhöhung der Energiedichte εL während der Abscheidung für die hier herge-
stellten BaTiO3 Dünnfilme entscheidend. Die daraus resultierende Zunahme der Mobilität
der Adatome auf der Oberfläche ermöglicht ein stabiles zwei-dimensionales Wachstum. Die
hier ausgearbeiteten idealen PLD-Wachstumsparameter sind für TSub, den Sauerstoffparti-
aldruck p(O2) sowie εL zu 650○C ≤ TSub ≤ 700○C, p(O2) = 0.01 mbar und εL = 2.5 J/cm2
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Abbildung 7.1. : (a) Gemessener Verlauf des Pseudo-Brechungsindexes (rot) eines mittels
PLD hergestellten 30-fach BaTiO3/SrTiO3-Bragg-Spiegels, sowie die Anpassung
(schwarz) an ein Modell aus dem sich ein Reflexionsvermögen von R = 27% er-
gibt. Im Einschub ist das Weitwinkel-XRD-Spektrum des Bragg-Spiegels gezeigt.
Die roten Pfeile markieren die Übergitterreflexe. (b) Einfluss der Terrassenbreite
L, sowie des Abscheidefluss F auf die Wachstumsmodi in den initialen Wachs-
tumsphasen von BaTiO3-Dünnfilmen auf SrTiO3 (001)-Substraten. Die schwar-
zen Linien entsprechen Trennlinien der unterschiedlichen Wachstumsbereiche.
Im Einschub ist die Arrhenius-Darstellung von -ln(τ) zur Bestimmung der Akti-
vierungsenergie dargestellt.
bestimmt.
Aus dem Verhalten der ersten ca. 15 Monolagen ist für BaTiO3-Dünnfilme eine Einordnung
der unterschiedlichen Wachstumsmodi in Abhängigkeit von der Terrassenbreite der vicina-
len Terrassen des Substrates L und des Abscheideflusses F erstellt worden (siehe Abbildung
7.1 (b)). Eine gezielte Einstellung der Abscheidebedingungen im Hinblick auf den ange-
strebten Wachstumsmodus war damit für die hier genutzte PLD-System möglich. Zudem
ist unter Anwendung eines von Hong et al. [152] vorgeschlagenen Modells eine Diffusions-
barriere von ED = 0.21 ± 0.02 eV als Grenzwert zwischen „layer-by-layer“ und „step-flow“
Wachstum für BaTiO3-Dünnfilme bestimmt wurden. Bestätigt wird dieser Wert durch ei-
ne Aktivierungsenergie für ein „layer-by-layer“ Wachstum von EA = 0.27 ± 0.05 eV. Diese
wurde wiederum aus der Anpassung des Verlaufes der RHEED Intensität nach jedem La-
serpuls ermittelt. Der bestimmten Werte für p(O2) = 0.002 mbar sowie εL = 2.5 J/cm2 sind
geringer als vergleichbare Werte in der Literatur für SrTiO3 oder andere Perovskite [23, 233]
und deuten auf eine höhere Mobilität der Adatome hin. Der Einfluss der kinetischen Ener-
gie der Plasmaspezies auf die Ausprägung der beobachteten Wachstumsphasen ist somit
erheblich [602].
Für homoepitaktische SrTiO3-Dünnfilme ist für TSub ≈ 650○C und p(O2) = 0.0003 mbar ein
„step-flow“ Wachstum demonstriert. Verringert man die Mobilität der Adatome auf der
Substratoberfläche entweder durch eine Reduzierung von TSub, eine Erhöhung von p(O2)
oder der Nutzung einer geringeren εL, so wird ein Übergang zu einem „layer-by-layer“
Wachstum beobachtet. Für TSub ≤ 550○C ist ein drei-dimensionales Wachstum aufgezeigt.
Die dielektrischen Eigenschaften von BaTiO3- und SrTiO3-Einzelschichten und Heterostruk-
turen sind mittels spektroskopischer Ellipsometrie bestimmt worden. Es zeigt sich, dass eine
Variation der Züchtungsparameter die dielektrischen Eigenschaften modifiziert. Insbeson-
dere der Brechungsindex von SrTiO3-Dünnfilmen kann derart verändert werden, dass für
bestimmte Energien der Brechungsindex der Einzelschichten in BaTiO3/SrTiO3-
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Heterostrukturen übereinstimmt. Somit ist es möglich, für eine Energie die Grenzfläche der
Heterostruktur optisch aufzuheben, wohingegen für alle anderen Energien eine Grenzfläche
existiert.
Die ausgearbeiteten PLD-Parameter wurden genutzt, um BaTiO3/SrTiO3-Einfach- und
Mehrfach-Heterostrukturen anzufertigen. Während BaTiO3-Dünnfilme bereits nach weni-
gen Schichtpaaren vollständig relaxiert sind, zeigen SrTiO3-Dünnfilme in Einfach-
Heterostrukturen ein pseudomorphes Wachstum. Die hergestellten Heterostrukturen wei-
sen glatte Grenzflächen mit RMS-Werten unterhalb 0.3 nm auf. Reduziert man die Schichtdi-
cke der Einzelschichten unterhalb 8.0 nm, lassen sich RHEED-Oszillationen zum Einen über
die gesamte Einzelschicht und zum Anderen über die Heterostruktur hinweg beobachten.
Die in dieser Arbeit aufgezeigte, Korrelation zwischen PLD-Parametern und Dünnfilmei-
genschaften ermöglicht die gezielte Einstellung der Wachstumsmodi für BaTiO3/SrTiO3-
Einzelschichten und Heterostrukturen auf SrTiO3 (001)-Substraten.
ZnO/MgxZn1−xO-Quantengrabenstrukturen wurden mit Blick auf eine Anwendung in op-
toelektronische Bauelementen untersucht. Realisiert wurden polare und nicht-polare Quan-
tengräben einerseits heteroepitaktisch auf a-Saphir-Substraten und andererseits homoepi-
taktisch auf c-, m- und a-orientierten ZnO-Substraten. Im Fall der heteroepitaktischen
ZnO/MgxZn1−xO-Quantengräben ist im Rahmen der hier vorgelegten Arbeit erstmalig ein
durchgehendes „layer-by-layer“ Wachstum für die Quantengrabenschicht stabilisiert wor-
den (siehe Einschub in Abbildung 7.2 (b)). Ermöglicht wird dies durch das Einbringen einer
MgxZn1−xO-Tieftemperatur-Pufferschicht (TSub ≈ 250○C) in den PLD-Prozess. Eine exakte
Bestimmung der Grabendicke LW aus der Anzahl der RHEED-Oszillationen ist damit mög-
lich.
Der Einfluss der Polarisation entlang der c-Richtung der ZnO-Wurtzitstruktur auf die Über-
gangsenergie der exzitonischen Lumineszenz der polaren Quantengräben (QW) ist im Rah-
men dieser Arbeit mittels Kathodo- (KL) und Photolumineszenzspektroskopie (PL) anhand
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Abbildung 7.2. : (a) Verlauf der QW-Übergangsenergie als Funktion der Grabenbreite LW
für polare und nicht-polare ZnO/MgxZn1−xO-Quantengräben. Die roten Rauten
sind aus [371]. (b) Verlauf der Intensität des RHEED Signals für den Intervall PLD
Prozess. Der Einschub zeigt den Verlauf der RHEED Intensität über die gesam-
te Abscheidung einer ZnO-Quantengrabenschicht für einen heteroepitaktischen
QW.
Eine beobachtete Verschiebung der PL QW-Übergangsenergie mit steigender Quantengra-
bendicke LW unterhalb der Lumineszenzlinie des freien Exzitons im ZnO in Kombination
mit einer deutlichen Abnahme der Effizienz der Quantengrabenstrukturen belegen die Aus-
prägung des QCSE. Ein Vergleich mit der Theorie [392] impliziert ein elektrisches Feld im
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QW von 0.53 MV/cm. Zur Vermeidung des QCSE wurden nicht-polare Quantengraben-
strukturen abgeschieden. Als Substrat dienten dabei m- sowie a-ZnO-Einkristalle. Im Fall
von m-orientierten QWs und Dünnfilmen ist das Auftreten von Oberflächen-Nanodrähten
beobachtet worden. Das Zn/O-Verhältnis nimmt dabei starken Einfluss auf das Aspektver-
hältnis der Strukturen. Für p(O2) ≤ 0.001 mbar und TSub = 480○C treten zu Beginn der Ab-
scheidung RHEED-Oszillationen auf. Ein zunächst zwei-dimensionales Wachstum, welches
in die Ausbildung der Oberflächen-Nanostrukturen übergeht, wie es von Matsui et al. [340]
vorgestellt wurde, kann belegt werden. Für m-orientierte Quantengrabenstrukturen ist die
Bestimmung von LW anhand von RHEED-Oszillationen gezeigt worden. Im Gegensatz da-
zu treten für a-orientierte ZnO/MgxZn1−xO-QWs keine signifikanten Oberflächenstruktu-
ren auf. Die Oberflächenrauigkeit bleibt gering mit RMS-Werten unterhalb 0.4 nm. Für bei-
de Substrate konnte ein Quantum-Confinement der exzitonischen Lumineszenz der QWs
gezeigt werden. Die Übereinstimmung der QW-Übergangsenergien in Abhängigkeit von
LW mit theoretisch ermittelten Werten ohne eingebautes elektrisches Feld unterstreicht den
nicht-polaren Charakter der Strukturen.
Mit der Zielsetzung der Stabilisierung eines „layer-by-layer“ Wachstums zur Bestimmung
der Quantengrabendicke ist der Einfluss der PLD-Parameter auf die Abscheidung von he-
teroepitaktischen (auf a-Saphir-Substraten) und homoepitaktischen (auf c-, m- und a-ZnO
Einkristallen) ZnO- und MgxZn1−xO-Dünnfilmen in Auseinandersetzung mit vorher erziel-
ten Resultaten [259] untersucht worden.
Vergleicht man die Mobilität, ermittelt aus der Temperaturabhängigkeit des Relaxationsver-
haltens der RHEED Intensität nach jedem Laserpuls, mit BaTiO3 und SrTiO3-Dünnfilmen,
so ist die Diffusionsbarriere (bzw. Aktivierungsenergie) für ZnO kleiner. Ein Wert von EA =
0.14 ± 0.07 eV deutet auf eine hohe Mobilität der Adatome auf den Terrassenflächen relativ
zu BaTiO3- und SrTiO3-Dünnfilmen hin. Zudem wird ein „step-flow“ Wachstums bei im
Vergleich zu BaTiO3 geringen Substrattemperaturen beobachtet.
Für polare homoepitaktische ZnO- und MgxZn1−xO-Dünnfilme abgeschieden auf c-ZnO
Substraten ist für p(O2) = 0.016 mbar und εL = 2.2 J/cm2 im Bereich 400○C ≤ TSub < 550○C
ein „layer-by-layer“ Wachstum anhand von RHEED-Oszillationen gezeigt. Für TSub < 400○C
tritt ein Stranski-Krastanov-, für TSub ≥ 550○C ein „Burton-Cabrera-Frank“ -Wachstum auf.
Die beobachteten RHEED-Oszillationen werden jedoch stark gedämpft und verschwinden
bereits nach wenigen Monolagen. Dieser Befund in Kombination mit der vergleichsweise
geringen Diffusionsbarriere deutet auf einen eingeschränkten Transport zwischen verschie-
denen Monolagen bei gleichzeitig hoher Mobilität auf den Terrassenflächen hin. Erklärt
werden kann dies durch hohe Ehrlich-Schwoebel Barrieren, die einen Übergang von einer
höheren zu einer niederen Lage einschränken. Es kommt somit zur Ausbildung von Insel-
strukturen. Das RHEED-Signal wird über mehrere Atomlagen gemittelt und gedämpft. Zur
Überwindung dieser Problematik wurde von Blank und Rijnders [23, 176] eine Abscheidung
in einem Intervall-PLD-Verfahren vorgeschlagen. Dabei wird mit einer hohen Abscheidefre-
quenz und somit einer hohen Übersättigung die Teilchenmenge für eine oder wenige Mono-
lagen abgeschieden. In einer anschließenden Wachstumsunterbrechung wird der Oberfläche
Zeit gegeben zu relaxieren.
In der hier vorgelegten Arbeit wird diese Methode für ZnO Dünnfilme auf (0001) ZnO-
Substraten demonstriert. Ein durchgängiges „layer-by-layer“ Wachstum wird durch RHEED-
Oszillationen über das gesamte Schichtwachstum hinweg belegt (siehe Abbildung 7.2 (b)).
Ein derart abgeschiedener Dünnfilm weist im direkten Vergleich zu einem unter identischen
Abscheidebedingungen konventionell hergestellten ZnO Dünnfilm eine deutlich kleinere
Halbwertsbreite der XRD-Rocking-Kurven von 26 arcsec zu 60 arcsec auf. Darüber hinaus
zeigt die Oberflächentopographie der mittels Intervall-PLD abgeschiedenen Dünnfilme er-
heblich weniger Inselstrukturen.
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Unter Einbeziehung der in-situ RHEED-Kontrolle ist für heteroepitaktische Dünnfilme das
Auftreten drei-dimensionaler Nukleationskeime belegt. Mit fortschreitender Abscheidung
kommt es zur Ausbildung einer geschlossenen Schicht, die als Grundlage für das weitere
Schichtwachstum dient. Die RHEED-Kontrolle gestattet, die genaue Bestimmung des Über-
gangs von der Nukleationsphase zur geschlossenen Schicht.
Die Substrattemperatur TSub ist als entscheidend für die Ausprägung der unterschiedlichen
Wachstumsmodi ausgearbeitet worden. Oberhalb einer „kritischen“ Substrattemperatur ist
für homo- und heteroepitaktische ZnO Dünnfilme ein „Burton-Cabrera-Frank“ -Wachstum
beobachtet worden. Hexagonale Spiralhügel mit glatten Terrassenflächen, wie sie ebenso
für GaN Dünnfilme beobachtet werden [305], sind charakteristisch. Problematisch zeigt sich
sowohl für homo- als auch für heteroepitaktische Dünnfilme, dass für TSub ≥ 550○C das Auf-
treten von Oberflächendefekten (sogenannten „pits“ ), erheblich zunimmt. Verantwortlich
ist eine Verschiebung des Zn/O-Verhältnisses hin zu einem Zn-reichen Regime als Folge
der Abscheidung in Sauerstoff-defizienten Bedingungen. Ursächlich ist eine zunehmende
Desorption von Sauerstoff von der Oberfläche für erhöhte Substrattemperaturen. Die Analy-
se der defektkorellierten Lumineszenzbanden der ZnO- und MgxZn1−xO-Dünnfilme unter-
streicht diesen Befund ebenso wie ein Ansteigen der „pit“ -Dichte mit zunehmenden p(O2).
Letzteres wird durch eine stärkere Streuung der Sauerstoff- relativ zu den Zn-Ionen und
damit verbunden einer Verschiebung des Zn/O-Verhältnis hin zu Zn-reichen Bedingungen
erklärt.
Für Mangan stabilisiertes Zirkondioxid (MnSZ) zeigen die magnetischen Eigenschaften
keinen Beleg für das Auftreten einer stabilen ferromagnetischen Ordnung mit einer Curie-
Temperatur TC oberhalb Raumtemperatur (RT) als Folge einer direkten oder indirekten
Kopplung zwischen Mn-Ionen. Demnach kann der von Ostanin et al. [62] prognostizierte
Hochtemperatur Ferromagnetismus für kubisch stabilisierte MnSZ-Dünnfilme experimen-
tell nicht nachgewiesen werden. Ein schwacher Ferromagnetismus bei RT ist für MnSZ
Dünnfilme mit unterschiedlichem Mn-Gehalten x ebenso wie für nominell undotierte
Zirkondioxid- (ZrO2) Dünnfilme beobachtet worden (siehe Abbildung 7.3 (a)). Mittels Su-
perconducting Quantum Interferenz Device- (SQUID) Magnetometrie wurden die magneti-
schen Eigenschaften der MnSZ-Dünnfilme auf YSZ (001)-Substraten untersucht. Der Einbau
von Mn führt zu einem zunehmenden Paramagnetismus in den MnSZ-Dünnfilmen propor-
tional zu x, der die magnetischen Eigenschaften für T = 5 K bestimmt. Ein schwaches fer-
romagnetisches Signal konnte für alle hier untersuchten Dünnfilme nachgewiesen werden.
Die Kenngrößen der Hysterese weisen sowohl bei RT als auch bei T = 5 K für x = 0.27 ein
Maximum auf. Für Mn-Gehalte von x = 0.45 ist eine starker Anstieg der Magnetisierung M
für T < 10 K zu beobachten, der auf das Vorhandensein von MnO-Körnern hindeutet [599].
Partikel-induzierte Röntgenemissionsuntersuchungen (PIXE) zeigen magnetische Verunrei-
nigungen wie beispielsweise Fe von maximal 220 ppm. Inwieweit diese Verantwortlich
zeichnen für die beobachtete ferromagnetische Ordnung, kann nicht belegt werden. Im Fall
nominell undotierter ZrO2-Dünnfilme zeigt sich ein temperaturunabhängiger Ferromagne-
tismus. Die im Rahmen dieser Arbeit erzielten Resultate deuten auf einen oberflächenbezo-
genen Magnetismus hin.
Eine thermische Behandlung in Luft bei Tann ≈ 750○C bewirkte für einen MnSZ-Dünnfilm
mit x = 0.27 eindeutig eine ferromagnetische Ordnung mit einer Curie-Temperatur von
TC = 220 K (siehe den Einschub in Abbildung 7.3 (a)). PIXE Untersuchungen zeigten keine
höhere Verunreinigung im Vergleich zu anderen Dünnfilmen, in denen dieser Effekt nicht
beobachtet wurde. Ein Korrelation der ferromagnetischen Eigenschaften zu strukturellen
Defekten konnte nicht nachgewiesen werden.
Die MnSZ-Dünnfilme wurden mittels PLD auf thermisch vorbehandelten und unbehandel-
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ten YSZ (001)-Substraten abgeschieden. Der Mn-Gehalt x wurde zwischen ca. 5 at% und
50 at% eingestellt. Unter Beimischung von mindestens x = 0.18 wurden im Rahmen dieser
Arbeit vollständig kubisch stabilisierte MnSZ-Dünnfilme abgeschieden. Die unterschiedli-
chen Kristallphasen des ZrO2 wurden hierbei mit der Transmissionselektronenmikrosko-
pie (TEM), XRD- und Raman-Messungen verifiziert. Eine vollständige Stabilisierung ist bei
x = 0.18 für hohe Substrattemperaturen (TSub ≥ 750○C) erreicht worden. Eine Reduzierung
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Abbildung 7.3. : (a) MvsH Abhängigkeit bei RT für verschiedene MnSZ Dünnfilme mit ver-
schiedenen Mn Gehalten x, einen nominell undotierten ZrO2 Dünnfilm sowie ei-
nem YSZ (001) Einkristall. Der Einschub zeigt eine ferromagnetischen Ordnung
mit TC = 220 K für einen MnSZ Dünnfilm mit x ≈ 0.27 nach einer thermischen
Behandlung an Luft. (b) Seebeck-Koeffizient und Leitfähigkeit für einen MnSZ
Dünnfilme mit x ≈ 0.2 abgeschieden auf a-Saphir. Der Vorzeichenwechsel des
Seebeck-Koeffizienten sowie das markierte Plateau in der Leitfähigkeit indiziert
einen Übergang von p- zu n-Typ Leitung.
In der vorgelegten Arbeit sind für x ≤ 0.5 keine Fremdphasen und keine Cluster beobach-
tet worden. Für x = 0.53 zeigen sich in TEM-Untersuchungen Indizien für das Auftreten
von polykristallinen Körnern. Diese konnten in XRD-Messungen jedoch nicht nachgewie-
sen werden.
Für Mn-Gehalte kleiner als x = 0.09 ist bei RT die monokline Kristallstruktur stabil. TEM-
Untersuchungen zeigen eine Differenz im Elektronbenbeugungsbild zwischen kubischen
und monoklinen Beugungsreflexen von 9.3○, die die monokline Phase eindeutig belegt. Zu-
dem sind ausschließlich monokline Raman-Moden beobachtet wurden.
Für MnSZ-Dünnfilme mit Mn-Gehalten zwischen x = 0.10 und x = 0.14 wurde im Rahmen
dieser Arbeit eine martensitische Phasentransformation gezeigt. Charakteristische Oberflä-
chentopographien sowie TEM-Messungen weisen auf einen Übergang von der tetragonalen
Hochtemperatur- zur monoklinen Tieftemperaturphase, wahrscheinlich während des Ab-
kühlvorganges im Anschluss an die Abscheidung, hin. Unter Anwendung der
Röntgenphotoelektronenspektroskopie- (XPS) sowie Elektronenspinresonanz- (EPR) Mes-
sungen wurde die Bestimmung des Ladungszustandes der in der ZrO2-Matrix eingebauten
Mn Ionen angestrebt. Die Ausbildung einer Oberflächenschicht mit gegebenenfalls ande-
rer Valenz als im Volumenmaterial wurde mit XPS nachgewiesen. In EPR-Untersuchungen
wurde für unbehandelte MnSZ-Dünnfilme kein Schichtsignal nachgewiesen, was Mn2+-
Ionen ausschließt. Die hier zugänglichen Ergebnisse indizieren im Wesentlichen Mn3+-Ionen
sowie einen zusätzlichen Beitrag an Mn4+.
Seebeck-Effekt-Messungen für einen nominell undotierten ZrO2-Dünnfilm und einen MnSZ-
Dünnfilm mit x ≈ 0.2, abgeschieden auf a-Saphir, zeigen einen Übergang von p- zu n-Typ
242
Leitung mit steigender Temperatur (bei T ≈ 650 K für ZrO2 und T ≈ 500 K für MnSZ).
Die Leitfähigkeit wird oberhalb der Übergangstemperatur von einer ionischen Leitung do-
miniert. Unterhalb der Übergangstemperatur sind Löcher für die Leitung verantwortlich
(siehe Abbildung 7.3 (b)).
MnSZ-Dünnfilme abgeschieden auf YSZ (001)-Substraten besitzen unterhalb x = 0.3 einen
isolierenden Charakter mit σel ≤ 1.0 × 10−8 S/cm. Eine Erhöhung des Mn-Gehaltes führt zu
einer Zunahme der Leitfähigkeit bis zu σel ≤ 5.0× 10−6 S/cm für x ≈ 0.45.
Ein Anstieg der Leitfähigkeit wird für für x ≤ 0.3 durch eine thermische Behandlung an Luft
für Ausheiztemperaturen Tann ≈ 900○ erreicht. Im Gegensatz dazu wird für Atmosphären
von 800 mbar Sauerstoff, 800 mbar Argon oder Vakuum bei gleicher Tann ein Abfall der
Leitfähigkeit beobachtet.
Aus Transmissionsmessungen wurde eine optische Bandlücke für nominell undotiertes mo-
noklines ZrO2 sowie für monokline MnSZ-Dünnfilme mit x = 0.09 (abgeschieden auf a-
Saphir-Einkristallen) von Eg = 5.3 eV, Eg = 5.4 eV ermittelt. Für kubische MnSZ-Dünnfilme
mit x = 0.26 zeigt sich eine starke Absorption bereits bei ca. Eg = 3.8 eV. Das Ergebnis für
kubisch stabilisiertes MnSZ ist in guter Übereinstimmung mit einem von Ostanin et al. [62]
berechneten Mn korrelierten Niveau in der Bandlücke des ZrO2. Für MnSZ-Dünnfilme mit
höheren Mn-Gehalten ist die Defektdichte sehr hoch, so dass bereits bei E = 2.0 eV deutli-
che Absorption auftritt. Zusätzlich wurden im Rahmen dieser Arbeit KL-Untersuchungen
durchgeführt, die eine, durch den Einbau von Mn bedingte, optische Rekombinationsbande
bei E = 2.8 eV ausweisen.
Ausblick
Im Rahmen dieser Arbeit wurde der Einfluss der Abscheidung unter wohldefinierten Rah-
menbedingungen auf die daraus resultierenden Eigenschaften epitaktisch abgeschiedener,
funktionaler oxidischer Dünnfilme und Heterostrukturen aufgezeigt. Die wesentliche Mo-
tivation bildete das Verständnis der Veränderung der Wachstumsprozesse durch gezielte
Manipulation der zugänglichen Parameter. Auf Grundlage der hier vorgestellten Unter-
suchungen und Ergebnisse sind zum Einen vertiefende Arbeiten mit Blick auf potentielle
Anwendungen möglich und zum Anderen bleiben Fragen zur Klärung aufgezeigter Phäno-
mene offen.
So ist beispielsweise für BaTiO3/SrTiO3-Mehrfach-Heterostrukturen zu klären, inwieweit
die Eigenschaften der Strukturen bzw. Bragg-Spiegel durch Anlegen einer elektrischen Span-
nung manipuliert werden können. Darüber hinaus ist eine Modifikation der dielektrischen
Eigenschaften in verspannten Übergittern etabliert [31] und kann auf Grundlage der hier
vorgestellten Heterostrukturen mittels spektroskopischer Ellipsometrie untersucht werden.
Offen bleibt zudem, inwieweit BaTiO3/SrTiO3-Mehrfach-Heterostrukturen in zukünftigen
Mikroresonatoren als Bragg-Spiegel eingesetzt werden können. Der hier gezeigte geringe
Brechungsindexunterschied macht die Abscheidung einer großen Anzahl an Schichtpaaren
notwendig.
Grundlegende Fragen nach den für die Mobilität bzw. die Wachstumskinetik entscheiden-
den Einflüssen der PLD treten, auf Grundlage der gemessenen Diffusionsbarrieren für
BaTiO3 und SrTiO3 im Vergleich zu Literaturwerten, auf. Die Bedeutung der thermischen re-
lativ zur kinetischen Energie der Adatome ist aktuell Thema der wissenschaftlichen Ausein-
andersetzung [602]. Eine Anwendung des für diese Materialsysteme etablierten Intervall-
PLD-Verfahrens [23] kann dabei, auf Grund der unterschiedlichen Charakteristika der Re-
laxationsprozesse, hilfreich sein. Darüber hinaus würde die Erhöhung der Substrattempe-
ratur, z.B. durch Anwendung einer Laserheizung, den zugänglichen Untersuchungsbereich
erhöhen.
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Für ZnO- und MgxZn1−xO-Dünnfilme und Quantengrabenstrukturen stellt die in dieser
Arbeit demonstrierte Intervall-PLD einen vielversprechende Ergänzung dar. Weiterführen-
de Untersuchung zur Wachstumskinetik unter Einbeziehung der in-situ RHEED-Kontrolle
können Einblick in die Prozesse und Dynamiken des Wachstums von ZnO und MgxZn1−xO
geben. Darüber hinaus bleibt zu klären, inwieweit für nicht-polare m-orientierte ZnO-
Dünnfilme die Ausprägung von Oberflächen-Nanodrähten manipuliert werden kann. Die
Optimierung der nicht-polaren Quantengrabenstrukturen sowie die detaillierte Untersu-
chung der unterschiedlichen Polarisation der Lumineszenz parallel oder senkrecht zur c-
Achse des ZnO werden teilweise bereits durchgeführt und stellen eine weitere Herausforde-
rung im Hinblick auf eine Implementierung von ZnO/MgxZn1−xO-
Quantengrabenstrukturen in LEDs oder anderer optoelektronischer Bauelementen dar. Das
Ausbilden von Polarisationseffekten und die Beobachtung eines zwei-dimensionalen Elek-
tronengases an der Grenzfläche von ZnO/MgxZn1−xO-Heterostrukturen erfordert glatte
und abrupte Grenzflächen. Das Anwenden des Intervall-PLD-Verfahrens in Kombination
mit der RHEED-Kontrolle bietet die Voraussetzung zur Herstellung solcher Strukturen. An-
schließende ist eine Charakterisierung durch Transport-Untersuchungen möglich. Für al-
le hier abgeschiedenen ZnO- und MgxZn1−xO-Dünnfilme wurde gezeigt, dass das Zn/O-
Verhältniss erheblichen Einfluss auf das Filmwachstum hat. Es wird für weitere Untersu-
chungen notwendig, die Kinetik vom Sauerstoffpartialdruck durch z.B. andere Hintergrund-
gase zu trennen. Des Weiteren ist die Implementierung eine Sauerstoff-Plasmaquelle un-
abdingbar, da zusätzlich verfügbarer reaktiver Sauerstoff während der Abscheidung die
Dünnfilmqualität erheblich verbessern kann [603].
Im Fall von Mangan stabilisiertem Zirkondioxid konnte keine ferromagnetische Ordnung
als Folge einer direkten oder indirekten Kopplung der Mn-Ionen nachgewiesen werden.
Die Ursache der dennoch beobachteten ferromagnetischen Ordnung bei RT und bei T = 5 K
ist zu klären. Fragen nach dem Einfluss von Verunreinigungen oder einem defekt-basierten
Magnetismus bleiben offen. Der Einfluss einer thermischen Behandlung in verschiedenen
Atmosphären zeigt einen teilweise erheblichen Einfluss und kann die Grundlage für vertie-
fende Untersuchungen darstellen [65]. Zudem kann die Auswirkung einer gezielten Ober-
flächenveränderung z.B. durch Ätzen aufschlussreich sein. Zur Klärung einer Korrelation
von Defekten und Magnetismus ist es notwendig, durch beispielsweise Admittanzspektro-
skopie, die Kenntnis der Defektzustände in MnSZ-Dünnfilmen zu erweitern.
Die beobachtete martensitischen Phasenumwandlung für MnSZ und die damit verbunde-
ne Ausbildung von Oberflächen-Nanostrukturen stellt einen neuartigen Aspekt für MnSZ
dar. Die Dichte der Strukturen konnte in dieser Arbeit variiert werden. Eine detaillierte
Untersuchung der Ausbildung der Strukturen mittels AFM und TEM, sowie eine mögli-
che Funktionalisierung (z.B. die Herstellung und Charakterisierung von Quantenpunkten)
könnten in der Zukunft beleuchtet werden. Die ionische Leitfähigkeit in MnSZ-Dünnfilmen
war nicht Thema dieser Arbeit, ist jedoch interessant im Hinblick auf eine Anwendung in
Hochtemperatur-Brennstoffzellen [462]. Die hier gezeigt gezielte Einstellung der Kristall-
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α1 Konstante korreliert zur Stufen–Stufen Wechselwirkung
während der Abscheidung
αSrTiO3 Ausdehnungskoeffizient von SrTiO3
AFM Rasterkraftmikroskopie (auch SFM)
AFM antiferromagnetisch oder Antiferromagnetismus (Magnetismus)
β Einfallswinkel Laserstrahl (PLD)
BJ(x) = Brillouin-Funktion
BMP bound magnetic polaron
C Curie-Konstante
c Lichtgeschwindigkeit im Medium (Optik)
c Gitterparameter in Wachstums- bzw. (001)-Richtung




D0X Lumineszenz der Rekombination eines Exzitons gebunden an
einen neutralen Donator
d Dicke
d0 Die d-Elektronen besitzen eine Gesamtdrehimpuls J = 0
∆ ellispometrischer Parameter




dÜbergitter Periodizität des Übergitters
DBM Doppelstrahlmikroskop
DBR Distributed Bragg reflector
DBX Lumineszenzbande im ZnO, die mit Strukturdefekten korreliert wird
DM diamagnetisch oder Diamagnetismus (Magnetismus)
DMS Diluted Magnetic Semiconductor
DOS Zustandsdichte
DPSS diode pumped solid state
E Energie
ǫ Dielektrizitätskonstante
ǫ0 Dielektrizitätskonstante im Vakuum
EA Aktivierungsenergie
Ea Adsorptionsrate
Ee(n) Energie des n-ten direkten Niveaus im Quantengraben der Elektronen
Eh(n) Energie des n-ten direkten Niveaus im Quantengraben der Löcher
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A. Symbole und Abkürzungen
e Energie der freien Einzelbindungen
eg Energiezustand der Ladungsträger




EeB Bindungsenergie der Elektronen





Em Energie der monoklinen ZrO2-Phase
Et Energie der tetragonalen ZrO2-Phase
EDX Energiedispersive Röntgenspektroskopie
eV Elektronenvolt
F freie Helmholtz Energie
F Abscheidefluss (PLD)
f Laserfreguenz





ϕ2 −ϕ1 Phasendifferenz der Elektronenwellenfunktion
f0 Eigenschwingfrequenz des Kantilever
fLinse Brennweite der Linse
fcc kubisch flächenzentriert
FeRAM Ferroelectric Random Access Memory
FFT Fast-Fourier Transformation
FM ferromagnetisch oder Ferromagnetismus (Magnetismus)
FWHM full width half maximum (Halbwertsbreite)
FXA freies A-Exziton
FXA freies C-Exziton
fhkl Areal auf einer Oberfläche
fm Gitterfehlanpassung
fs zusätzliche freie Helmholtz Energie pro Einheitsfläche
G Gibbssche freien Enthalpie
∆G Änderung der Gibbsschen freien Enthalpie
γ Grenz- bzw. Oberflächenenergie
γu Oberflächenenergie der Substratoberfläche
γg Grenzflächenenergie zwischen Tropfen und Substrat
GMR Giantmagnetic resistance (Riesenmagnetowiderstand)
h Höhe




H magnetisches Feld (Magnetismus)
H Hamiltonian
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HC Koerzitivfeld der magnetischen Hysterese
HCF Hamiltonian des Kristall-Feldes
HF Hamiltonian des freien Ions
HIL Hamiltonian der Wechselwirkung des Kern-Spin mit dem Drehimpuls
der Elektronen
HLS Hamiltonian der Spin-Orbit-Wechselwirkung
HQ Hamiltonian der nuklearen Quadrupol-Wechselwirkung
HSI Hamiltonian der Hyperfeinaufspaltung















JRKKYij Kopplungskonstante der RKKY-Wechselwirkung
JCPDS Joint Committee on Powder Diffraction Standards
k Extinktionskoeffizient (SE)
k Boltzmann Konstante
K Wellenvektor der Schwerpunktsbewegung
k− Ratenkonstante zur Beschreibung des Anteils der Adatome,
die eine wohldefinierte Stufe erreichen

























MnSZ Mangan stabilisiertes Zirkondioxid
MOCVD Metall-organischen Gasphasenabscheidung
MOSFET Metall-Oxid-Semiconductor field effect transistor
MRAM Magnetic Random Access Memory
MTJ magnetic tunnel junction
µ chemisches Potential
m∗ effektive Masse
m⊥ Masse senkrecht zur c-Richtung von ZnO
m∥ Masse parallel zur c-Richtung von ZnO
me Elektronenmasse
mh Lochmasse
mhh Masse des schweren Loches in ZnO
mlh Masse des leichten Loches in ZnO
∆µ Übersättigung
µ0 magnetische Feldkonstante
µDampf chemisches Potential der Dampfphase






NP Teilchenzahl pro Puls
n Stoffmenge
∆n = n⊥ −n∥ Doppelbrechung
∆n = n2 −n1 Brechungsindexunterschied zweier Materialien
n⊥ Brechungsindex des ordentlichen Strahls
n∥ Brechungsindex des außerordentlichen Strahls
nup Anzahl der Ladungsträger mit Spin up





ω Winkel zwischen Spaltachse und Probennormale (XRD)
ω Gitterschwingung (Raman)
ωi Kreisfrequenz der einfallenden Welle (Raman)
ωs Kreisfrequenz der gestreuten Welle (Raman)
ΩVol Volumeneinheit eines Bausteins (z.B. Atom/Molekül)
p Druck
ψ Verkippungswinkel (XRD)




p0 Sättigungswert des Druckes
p/p0 Übersättigungsverhältnis
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PBC periodic bound chain
PIXE Partikel- bzw. Proton-induzierte Röntgenemission
PL Photolumineszenz
PLD gepulste Laserabscheidung
















rp Fresnell-Koeffizient für parallel polarisiertes Licht




RSM reciprocal space map
RT Raumtemperatur
RHEED Reflection high-energy electron diffraction
S Entropie
SA,B Seebeck-Koeffizient
Si,j Spin der Ionen am Ort i bzw. j
s̄0 einfallender Strahl (XRD)
s̄ gebeugter Strahl (XRD)





SOFC Solid Oxide Fuel Cell
SQUID Superconducting Quantum Interference Device
TEM Transmissionselektronenmikroskop
T Temperatur
t2g Energiezustand der Ladungsträger
Tann Ausheiztemperatur
tann Ausheizdauer
TC Curie- oder Ordnungs-Temperatur
Tm−t Übergangstemperatur von der monoklinen zuir tetragonalen ZrO2-Phase
TN Neel-Temperatur
TOsz Periodendauer der RHEED Oszillationen
TSub Substrattemperatur
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A. Symbole und Abkürzungen
TThermoelement Temperatur am Thermoelement
τ Relaxationszeitkonstante der RHEED-Intensität
τa Verweildauer der Adatome
τlife Verweilzeit auf der Terrassenfläche






TM transition metal (Übergangsmetalle)
U innere Energie
u Versatz der ZnO-Untergitter




V (x,y, z) Potential
V0 Sauerstoff-Vakanz







xp Perkolationsschwelle der Kation
XRD X-ray Diffraction (Röntgenbeugung)
XPS Röntgenphotoelektronenspektroskopie
XRR Röntgenreflektometrie
y∗ reduzierte effektive Gesamtmasse der Exzitonen
YSZ Yttrium stabilisiertes Zirkondioxid
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